Einfluss der Züchtungsbedingungen auf die Eigenschaften von mc-Si-Kristallen by Schmid, Ekaterina
Einfluss der Züchtungsbedingungen
auf die Eigenschaften von
mc-Si-Kristallen
Von der Fakultät für Werkstoffwissenschaft und Werkstofftechnologie
der Technischen Universität Bergakademie Freiberg
genehmigte
Dissertation
zur Erlangung des akademischen Grades
Doktor-Ingenieur
(Dr.-Ing.)
vorgelegt von Dipl.-Ing. Ekaterina Schmid
geboren am 26. April 1986 in Moskau
Gutachter: Prof. Dr. Michael Stelter
Prof. Dr. Arne Cröll




1.1 Stand der Technik . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 5
1.2 Aufgabenstellung und Gliederung der Arbeit . . . . . . . . . . . . . . . . 7
2 Grundlagen 11
2.1 Herstellung von mc-Si . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 11
2.1.1 EFG- und Ribbon-Verfahren . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 11
2.1.2 Vertikales Bridgman Verfahren . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 12
2.2 Magnetohydrodynamik . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 13
2.3 Axiale Segregation . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 16
2.3.1 Verteilungskoeffizient . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 16
2.3.2 Verunreinigungen im mc-Silizium . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 18
2.4 Mikrostruktur . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 19
2.4.1 Korngrenzen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 19
2.4.2 Versetzungen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 23
2.4.3 Einfluss der Defekte in mc-Si auf die Ladungsträgerlebensdauer 29
3 Charakterisierungsmethoden 33
3.1 Lichtmikroskopie . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 33
3.2 Bestimmung der Korngröße . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 34
3.3 Fourier-Transform-Infrarotspektroskopie . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 35
3.4 Mikrowellendetektierte Photoleitfähigkeit . . . . . . . . . . . . . . . . . . 36
3.5 Rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen . . . . . . . . . . . . . . 38
3.6 Spuren auf parallelen Oberflächen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 43
4 Versuchsanlage und numerische Simulation 45
4.1 Kristallisationsexperimente . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 45
4.1.1 Induktionsanlage und Züchtungskonfiguration . . . . . . . . . . . 45
4.1.2 Prozessführung und -charakterisierung . . . . . . . . . . . . . . . 47
4.1.3 Züchtungsversuche . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 49
4.2 Probenpräparation . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 50
4.2.1 Schleifen, Polieren und Läppen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 52
4.2.2 Ätzen . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 54
4.3 Numerische Simulation der Züchtungsanlage . . . . . . . . . . . . . . . . 54
5 Experimentelle Ergebnisse und Diskussion 57
5.1 Kohlenstoffverteilung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 57
5.2 Kornstruktur . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 60
5.3 Wechselwirkung zwischen Ausscheidungen und Versetzungen . . . . . . . 63
5.4 Untersuchungen zur Versetzungsanordnung . . . . . . . . . . . . . . . . . 71
4 Inhaltsverzeichnis
5.5 Einfluss der Züchtungsbedingungen und Kristalldefekte auf die Ladungs-









1.1 Stand der Technik
Die rasante Entwicklung der erneuerbaren Energiequellen erfordert stets neue Mate-
rialien und Technologien für ihre Herstellung. In der Photovoltaik (PV)-Branche stellt
Silizium nach wie vor das Standardmaterial dar. Dabei werden die Solarzellen und
anschließend die Solarmodule aus mono-, multi-, amorphen und mikromorphen Sili-
zium sowie aus Cadmium-Tellurid, Kupfer-Indium-Selen und Kupfer-Indium-Gallium-
Diselenid hergestellt [1]. Kristalline Si-Solarzellen (mono- und multikristallin) besitzen
dabei mit ca. 90% den größten Anteil des PV-Markts [1]. Ein Grund dafür ist das
günstige Preis-Leistung-Verhältnis der multikristallinen (mc) Silizium-Solarzellen, de-
ren Wirkungsgrad derzeit bei ca. 17% liegt [1]. Den höchsten Wirkungsgrad von ca.
22% erreichen die monokristallinen (sc) Silizium-Solarzellen bei jedoch deutlich hö-
heren Herstellungskosten [1]. Deswegen wird stets versucht, den Wirkungsgrad der
mc-Si-Solarzellen zu erhöhen, um nahe an den von sc-Si-Solarzellen zu kommen.
Der Wirkungsgrad der mc-Si-Solarzellen hängt direkt von der Mikrostruktur sowie
vom Verunreinigungsgehalt der mc-Si-Kristalle ab und kann deswegen durch die Opti-
mierung der Züchtungsbedingungen weiter gesteigert werden. Der Schwerpunkt dieser
Arbeit stellt die Untersuchung der mikrostrukturellen Eigenschaften bei der Züchtung
von mc-Si-Kristalle dar. Bei diesen handelt es sich hauptsächlich um die Kornstruktur
sowie um Versetzungen und Ausscheidungen, welche einen direkten Einfluss auf die
Ladungsträgerlebensdauer im mc-Silizium und damit auf den Wirkungsgrad der dar-
aus hergestellten Solarzellen haben. Für die Züchtung von mc-Si-Kristallen wird meist
das Bridgman-Verfahren benutzt und im Hinblick auf den Wirkungsgrad wird dieses
Verfahren stets modifiziert und optimiert, um Kristalle mit einer reduzierten Anzahl
rekombinationsaktiver Defekte und Verunreinigungen herstellen zu können.
Eine Vielzahl von Veröffentlichungen berichtet über die Optimierung des Bridgman-
Verfahrens, damit möglichst große Körner mit wenig Versetzungen und wenigen Korn-
grenzen entstehen. Dadurch wird die Lebensdauer der Minoritätsladungsträger in mit
solchen Methoden gezüchteten Kristallen erhöht. Zu einer diesen Methoden gehört
das dendritische Gießen (engl. „dendrite casting“) [2, 3]. Dieses Verfahren basiert auf
dem Wachstum von Dendriten ausgehend vom Tiegelboden, welche dann als Keime
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für das spätere Kornwachstum wirken. Dadurch werden relativ große Körner mit we-
nig Korngrenzen und Versetzungen auch weiter oben im Kristall erreicht, was zu einer
Verbesserung des Wirkungsgrades der aus solchen Kristallen gebauten Solarzellen führt
[2, 3]. Das dendritische Wachstum am Tiegelboden entsteht, wenn die dafür benötigte
Unterkühlung erreicht ist. Je nach Unterkühlungen entstehen unterschiedlich orientier-
te Dendriten. Es hat sich gezeigt, dass sich ⟨110⟩-orientierte Dendriten am besten auf
ein großflächiges Kornwachstum auswirken [2–4]. Um das dendritische Wachstum noch
besser zu kontrollieren, werden teilweise zusätzliche Graphitplatten mit unterschied-
lichen Wärmeleitfähigkeiten am Tiegel eingesetzt [3]. Die Verwendung von sogenann-
ten „Kühlfingern“ (engl. „spot cooling“) kann ebenso größere Körner, eine geringe-
re Versetzungsdichte und eine höhere Lebensdauer im Vergleich zum konventionellen
Bridgman-Verfahren gewährleisten [5, 6]. Dabei dienen Al-Röhren am Graphitsuszep-
tor als „Kühlfinger“ und begünstigen die Wärmeabfuhr, sodass sich die Dendriten am
Tiegelboden bilden können. Li et al. [7] berichten über ähnliche Ergebnisse, wenn man
die Wärme vom Tiegelboden mit einem Argonfluss abführt. Genauso wie die „Kühlfin-
ger“ gewährleistet ein Argonfluss das Wachstum größerer Körner, eine Reduktion der
Versetzungsdichte sowie eine Erhöhung der Lebensdauer [7].
Eine andere Möglichkeit die Mikrostruktur von mc-Si zu verbessern bieten die Me-
thoden, welche auf einen Kontakt der Schmelze mit dem Tiegel verzichten [8, 9]. Im
sogenanten „floating cast“-Verfahren wird der Züchtungstiegel weiter oben in der Spule
positioniert, sodass die Erstarrung nicht wie üblich am Tiegelboden einsetzt, sondern
an der Schmelzoberfläche [8]. In [9] wurde ein kontaktloses Verfahren beschrieben, bei
dem die Kristallzüchtung unter Verwendung eines Keimkristalls erfolgt. Dabei wird
der Keim von oben in die Schmelze eingeführt, sodass die Erstarrung ebenfalls an der
Schmelzoberfläche beginnt. Die beiden kontaktlosen Verfahren erzielten Kristalle mit
großen Körner, kleineren Spannungsfeldern und einem großen Anteil an rekombinati-
onsinaktiven Σ3-Korngrenzen [8, 9]. Der Einsatz von Tiegeln mit angepasster Form
führte ebenso zur Verbesserung der Kristallqualität [10, 11]. Li et al. [10] verwenden
Tiegel mit einer Kerbe am Boden, Schmid et al. [11] konische Tiegel. Die Optimierung
der Gaszufuhr während der Züchtung [12] sowie der Einsatz einer konischen Isolati-
on am Tiegelboden [13] resultieren in kleineren thermischen Spannungen und führen
zu einer Verringerung der Versetzungsdichte. Yang et al. [13] haben zusätzlich dazu
eine Erhöhung der Korngröße in der mit konischen Isolation ausgestatteten Anlage
festgestellt.
Unter dem Einsatz von Magnetfeldern wie TMF („travelling magnetic field“) oder
einer Gasspülung sowie gezielte Veränderung der Schmelzströmung während der Kris-
tallzüchtung kann die Mikrostruktur der mc-Si Kristalle optimiert werden [14–16].
Dabei wird hauptsächlich die Bildung von SiC- und Si3N4-Ausscheidungen deutlich
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reduziert, obwohl in [14] auch die Reduktion der Versetzungsdichte und die Erhöhung
der Lebensdauer nachgewiesen wurde.
Die strukturelle Qualität der Si-Kristalle für die Solarindustrie kann durch das soge-
nannte Mono-Gießen (engl. „mono casting“)-Verfahren verbessert werden [17–19]. Das
Verfahren basiert auf der Züchtung mit der Verwendung eines Einkristalls auf dem
gesamten Tiegelboden oder mehreren Impfkristalle unterschiedlicher Geometrie und
Orientierung. Das gezüchtete Material ist eine Mischung aus mono- und multikristalli-
nem Silizium. In der Mitte des Kristalls ist ein großer einkristalliner Bereich vorhanden,
zum Rand hin dominiert polykristallines Wachstum [18, 19]. Ein großer Nachteil solcher
Materialien besteht in ihrer hohen Versetzungsdichte und unerwünschten Korngrenzen,
die aber durch die gezielten Variationen der Keimkristalle reduziert werden können, wie
z.B. durch den Einsatz von Keimen mit definierten Orientierungsbeziehungen oder ei-
ner Optimierung des Abstandes der einzelnen Keime [18, 19].
Ein neuer Trend der letzten Jahre ist die Verwendung von polykristallinen Keimen
bei der Züchtung von mc-Si [20]. Dabei werden kleine, zufällig orientierte poly-Si Kör-
ner, die sonst als Ausgangsmaterial für die Züchtung von mc-Si genutzt werden, auf
dem gesamten Tiegelboden als Keime für das späteren Wachstum verteilt. Bei diesem
Verfahren kann die Versetzungsdichte reduziert werden, indem die Versetzungen an
den im großen Umfang vorhandenen zufällig orientierten Korngrenzen R verschwinden
[21].
Die Züchtungsgeschwindigkeit kann die Mikrostruktur und Ladungsträgerlebensdau-
er der mc-Si Kristallen beeinflussen. In [22] wurde beobachtet, dass die Korngröße
mit der steigender Züchtungsgeschwindigkeit erhöht werden kann. Dagegen berichten
Brynjulfsen et al. [23], dass höhere Absenk- bzw. Kristallisationsraten zum Wachstum
kleiner und ungleichmäßiger Körner führen. Die höheren Absenkgeschwindigkeiten kön-
nen die Bildung von Versetzungen aufgrund der Durchbiegung der Phasengrenze und
damit verbundenen thermischen Spannungen begünstigen [24]. Wiederum wurde kein
signifikanter Unterschied in der Versetzungsdichte in Abhängigkeit von der Züchtungs-
geschwindigkeit festgestellt [25]. Die Bildung von SiC- und Si3N4-Ausscheidungen kann
ebenso durch die Wachstumsraten beeinflusst werden [26]. Dabei gilt, dass eine kleinere
Züchtungsgeschwindigkeit die Bildung von Ausscheidungen unterdrücken kann.
1.2 Aufgabenstellung und Gliederung der Arbeit
Die Untersuchungen in der vorliegenden Arbeit wurden im Rahmen der Sächsischen
Landesexzellenzinitiative auf der Basis von Spitzentechnologieclustern „Funktionales
Strukturdesign neuer Hochleistungswerkstoffe“ durch Atomares Design und Defekt-
Engineering (ADDE) (SAB-Projektnummer: 13831 / 2337) in enger Kooperation mit
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dem Institut für Experimentelle Physik (IEP, TU Bergakademie Freiberg) durchge-
führt. Dabei wurde angestrebt, die Qualität der gezüchteten Kristalle zu verbessern
und möglichst optimale Züchtungsbedingungen für die Herstellung der mc-Si Kris-
talle zu finden. Das Hauptziel dieser Arbeit ist die systematische Analyse des Ein-
flusses der Züchtungsbedingungen auf die mikrostrukturellen Eigenschaften der Kris-
talle. Im Fokus stehen die Kohlenstoffverteilung, die Kornstruktur, die Versetzungs-
dichte und die Verteilung der Ausscheidungen. Für die Züchtungsexperimente wur-
de die am Institut für Nichteisen-Metallurgie und Reinststoffe (INEMET, TU Berg-
akademie Freiberg) vorhandene Induktionsanlage verwendet, die eine Züchtung nach
dem vertikalen Bridgman-Verfahren ermöglicht. Durch die Experimente sollten vor al-
lem die Zusammenhänge zwischen der Mikrostruktur und der Züchtungskonfiguration
bzw. -geschwindigkeit untersucht und aufgeklärt werden. Die Züchtungskonfiguratio-
nen unterscheiden sich in den eingesetzten Materialien, die direkt die Qualität der
hergestellten Kristalle beeinflussen können. Dabei wurden jeweils zwei unterschiedliche
(graphithaltige und graphitfreie) Suszeptor- und Isolationsmaterialien verwendet. Die
graphitfreie Züchtungskonfiguration wurde in der vorliegenden Arbeit zur gezielten
Beeinflussung der Kohlenstoffkonzentration und der Schmelzströmung bei der Züch-
tung nach dem Bridgman-Verfahren eingeführt. Zusätzlich sollte die Korrelation zwi-
schen Versetzungen und Ausscheidungen in Abhängigkeit von den Züchtungsaufbauten
und der Züchtungsgeschwindigkeit dargestellt werden. Die Versetzungsanordnungen in
beiden Aufbauten werden detailliert untersucht und mit Ergebnissen kommerziell ge-
züchteter Kristalle verglichen. Zum besseren Verständnis der Strömungsverhältnisse in
der Schmelze werden numerische Simulationen gezeigt, die im Rahmen einer Studie
am Helmholtz-Zentrum Dresden-Rossendorf (HZDR) von Dr. V. Galindo durchgeführt
wurden.
Im Folgenden wird auf die Gliederung dieser Arbeit eingegangen. In Kapitel 2 wer-
den die theoretischen Grundlagen beschrieben. Diese beinhalten die Herstellungstech-
nologien von mc-Si Kristallen, die Grundlagen der Magnetohydrodynamik, der axialen
Segregation sowie Korngrenzen und Versetzungen. Zusätzlich werden die aktuellen Er-
kenntnisse aus der Literatur zu den Korngrenzen, Versetzungen und Ausscheidungen in
mc-Si dargelegt. Der Einfluss speziell dieser Defekte auf die Ladungsträgerlebensdauer
wird ebenfalls gezeigt.
Die in dieser Arbeit verwendeten Messmethoden für die Charakterisierung der ge-
züchteten Kristalle werden in Kapitel 3 aufgeführt. Dazu gehören die Methoden für die
Bestimmung der Versetzungsdichte, der Kornstruktur, der Verteilung von Ausschei-
dungen, der Ladungsträgerlebensdauer sowie der Kohlenstoffkonzentration.
Kapitel 4 stellt die Kristallzüchtungsanlage sowie die Prozessführung und die Be-
schreibung der Züchtungsversuche dar. Hier werden auch die Resultate der numerischen
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Simulation beschrieben sowie die Probenpräparation gezeigt.
In Kapitel 5 werden die experimentellen Ergebnisse gezeigt und diskutiert. Als ers-
tes wird die Kohlenstoffverteilung in beiden Züchtungkonfigurationen in Abhängigkeit
von der Züchtungsgeschwindigkeit dargestellt. Danach folgt die Analyse der Korngröße
und Kornverteilung. Dann werden sowohl die Ergebnisse zur Versetzungsdichtevertei-
lung in beiden Züchtungsaufbauten als auch die Korrelation zwischen Ausscheidungen
und Versetzungen gezeigt. Anschließend werden die Untersuchungen der Versetzungs-
anordnung in Abhängigkeit von den Züchtungsbedingungen präsentiert. Als Letztes
wird der Einfluss der Züchtungsgeschwindigkeit sowie der Versetzungen und Korngren-
zen auf die Ladungsträgerlebensdauer diskutiert.




2.1 Herstellung von mc-Si
2.1.1 EFG- und Ribbon-Verfahren
EFG („Edge-defined Film-fed Growth“)-, RGS („Ribbon Growth on a Substrate“) -
und STR („String Ribbon“)-Verfahren sind Bandziehverfahren [27], die im Rahmen
dieser Arbeit dem Bridgman-Verfahren (s. Kap. 2.1.2) bei den Untersuchungen zur
Versetzungsanordnung gegenüber gestellt werden. In Abb. 2.1 sind diese Verfahren
schematisch dargestellt.
Das EFG-Verfahren beruht auf dem Ziehen von Si-Bändern aus der Schmelze (s.
Abb. 2.1a). Die Si-Schmelze befindet sich in einem Tiegel und die Geometrie der
Si-Bänder wird durch den Formgeber aus Graphit kontrolliert. Dabei steigt die Si-
Schmelze aufgrund von Kapillarkräften im Formgeber auf und kommt in Kontakt mit
dem Keimkristall, der oben auf dem Formgeber positioniert ist. Zwischen dem Form-
geber und dem Keim bildet sich dabei ein Meniskus aus [27, 28]. Die mit dem EFG-
Verfahren gezogene Si-Bänder erscheinen je nach Geometrie des Formgebers in Form
verschiedener Polygone (meistens Oktagone) [27, 28]. Die Züchtungsgeschwindigkeiten
beim EFG-Verfahren liegen im Bereich von 720 – 2200 mm/h [27, 29].
Die RGS- und STR-Verfahren basieren ebenso auf der Züchtung von Si-Bändern (s.
Abb. 2.1b-c). Beim RGS-Verfahren wird ein Tiegel mit der Si-Schmelze auf einem Sub-
strat positioniert (s. Abb. 2.1b). Das Material des Substrates kann entweder Graphit
oder Keramik sein. Anschließend wird das Substrat kontinuierlich unter dem Tiegel
durchgezogen, sodass eine Si-Folie aufwächst. Die Kristallisations- und Ziehrichtung
stehen in diesem Fall senkrecht zueinander. Die typischen Züchtungsgeschwindigkeiten
bei diesem Verfahren betragen ca. 240000 – 540000 mm/h [27]. In Abb. 2.1c ist das
Prinzip des STR-Verfahren gezeigt. Dabei werden zwei Stäbe aus Graphit in den Tie-
gelboden montiert. Beim Ziehen dieser Stäbe aus der Schmelze wächst zwischen beiden
ein Si-Band. Die Züchtungsgeschwindigkeiten bei diesem Verfahren sind ähnlich denen
beim EFG-Verfahren [27].
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Abb. 2.1: Schematische Darstellungen zum a) EFG-Verfahren, b) RGS-Verfahren und c) STR-
Verfahren [27].
2.1.2 Vertikales Bridgman Verfahren
Das Bridgman-Verfahren ist eine weit verbreitete Methode für die Züchtung von mc-Si-
Kristallen. Auch im Rahmen dieser Arbeit wurden die Züchtungsexperimente nach dem
Bridgman-Verfahren durchgeführt. In Abb. 2.2a ist die schematische Darstellung des
Bridgman-Verfahrens gezeigt. Dabei wird das Ausgangsmaterial (meistens sogenann-
tes „poly“-Silizium) im Schmelztiegel in einem Ofen komplett aufgeschmolzen. Die
Erstarrung wird durch das Absenken des Tiegels aus dem Ofen bei konstanter Leis-
tung eingeleitet. Dabei beginnt die Kristallisation am Tiegelboden beim Unterschreiten
der Schmelztemperatur und wird mit weiterer Absenkung des Tiegels fortgesetzt. Die
Kristalliationsfront bzw. die Phasengrenze verschiebt sich in diesem Fall in vertikaler
Richtung und die Wachstumsgeschwindigkeit wird durch die Absenkgeschwindigkeit
kontrolliert [30]. Die übliche Züchtungsgeschwindigkeit bei den industriell hergestell-
ten mc-Si-Kristallen liegt bei ca. 10 mm/h [27].
Durch die gerichtete Kristallisation entsteht bei den nach dem vertikalen Bridgman-
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Verfahren gezüchteten Kristallen eine typische kolumnare Kornstruktur, bei der die
Korngrenzen überwiegend parallel zur Kristallisationsrichtung verlaufen. Das kolum-
nare Wachstum in axialer Richtung bzw. in Kristallisationsrichtung ist sehr wichtig
für den Wirkungsgrad der Solarzellen [31]. In Abb. 2.2b sind zwei Si-Blöcke mit glo-
bular und kolumnar angeordneten Körnern gezeigt. Verwendet man die Si-Blöcke mit
globular angeordneten Körnern für die Solarzellen, wird der größte Teil der Überschuss-
ladungsträger auf dem Weg zum pn-Übergang an den Korngrenzen rekombinieren. Des-
wegen wird die kolumnare Kornstruktur senkrecht zum pn-Übergang bevorzugt, damit
die Überschussladungsträger keine Korngrenzen überqueren müssen [31].
Abb. 2.2: a) Schematische Darstellung des Bridgman-Verfahrens und b) schematisch dargestellte Si-
Wafer mit globularer (links) und kolumnarer Kornstruktur (rechts) [31].
2.2 Magnetohydrodynamik
Im Rahmen dieser Arbeit wurden numerische Simulationen durchgeführt, um Erkennt-
nisse über die Schmelzströmung und das Temperaturfeld im verwendeten Induktions-
ofen zu gewinnen. In diesem Kapitel soll deshalb kurz auf einige Grundlagen der Ma-
gnetohydrodynamik (MHD) eingegangen werden. Die Magnetohydrodynamik verbin-
det die Elektro- und Hydrodynamik. Zur Beschreibung des Wärmetransports und der
Strömung in der Hydrodynamik werden die Wärmeleitungsgleichung und die Navier-
Stokes-Gleichung genutzt. Die Bestimmungsgleichung für das Temperaturfeld ist die
konvektive Wärmeleitungsgleichung (Gl. 2.1) [32, 33]. Sie beschreibt die zeitliche Än-
derung des Temperaturfeldes unter der Berücksichtigung der Strömung (zweiter Term
der linken Seite) und der Wärmeleitung (rechte Seite der Gleichung) in der Schmelze.
∂T
∂t




wobei u⃗ die Strömungsgeschwindigkeit, ρ die Dichte, Cp die spezifische Wärme und λ
die Wärmeleitfähigkeit sind.
Die Navier-Stokes-Gleichung für inkompressible Fluide, d.h. unter Vernachlässigung
der Volumenviskosität, lautet [32, 33]:
∂u⃗
∂t
+ (u⃗ ⋅ ∇⃗)u⃗ = −∇⃗(p
ρ
) + ν∇⃗2u⃗ + f⃗
ρ
(2.2)
wobei p den Druck, ν die kinematische Viskosität und f⃗ die äußere Kräfte kennzeichnen.
Dabei stellen die Terme auf der linken Seite der Gl. 2.2 die Impulsänderung dar,
während die Terme auf der rechten Seite der Gleichung Druckkräfte, Oberflächenkräfte
und äußere Kräfte (z.B. Schwerkraft) beschreiben.
Für die numerischen Simulationen in der Praxis, wird die Navier-Stokes-Gleichung
unter Berücksichtigung der Boussinesq-Näherung gelöst. Diese besagt, dass die Dichte
im Schwerkraftterm linear von der Temperatur abhängt, während sie ansonsten wie die
anderen Materialparameter als konstant angenommen wird. Mit ρT (T ) = ρβ(T − T0)
nimmt Gl. 2.2 folgende Form an [32, 33]:
∂u⃗
∂t
+ (u⃗ ⋅ ∇⃗)u⃗ = −∇⃗(p
ρ
) + ν∇⃗2u⃗ − g⃗β(T − T0) (2.3)
wobei g⃗ die Fallbeschleunigung, β der thermische Ausdehnungskoeffizient und T0 die
Referenztemperatur sind.
Im Rahmen dieser Arbeit erfolgt das Aufschmelzen des Ausgangsmaterials mittels
einer Induktionsspule (s. Kap. 4.1.1). Der Wechselstrom der Induktionsspule erzeugt
ein alternierendes Magnetfeld mit der magnetischen Flussdichte B⃗. Dieses Magnet-
feld induziert in der Schmelze Wirbelströme mit der Stromdichte j⃗. Die induzierte
Lorentz-Kraft, die als zusätzliche äußere Kraft in der Schmelze wirkt, ergibt sich aus
der Wechselwirkung zwischen dem induzierten Strom und dem Magnetfeld [32, 33]:
f⃗L = j⃗ × B⃗ (2.4)
Die magnetohydrodynamischen Grundgleichungen, die bei den numerischen Simu-
lationen im Rahmen dieser Arbeit gelöst wurden, ergeben sich aus der Verknüpfung
der hydrodynamischen Gleichungen und der Lorentz-Kraft. Dabei erweitert sich die
Navier-Stokes-Gleichung mit der Boussinesq-Näherung (Gl. 2.3) um die Lorentzkraft
(Gl. 2.4) gemäß der Gl. 2.5. Die Wärmeleitungsgleichung (Gl. 2.1) wird ebenso um einen
zusätzlichen Term j2σ erweitert (s. Gl. 2.6). Dieser Term stellt die Joule’sche Wärme
dar, die die elektromagnetisch induzierte Leistung in der Schmelze pro Volumeneinheit
kennzeichnet [32, 33]. Die in der Schmelze induzierte Lorentzkraft wurde in der vor-
liegenden Arbeit im zeitlichen Mittel gemäß der Gl. 2.7 verwendet, was aufgrund der
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Trägheit der Schmelze gerechtfertigt ist.
∂u⃗
∂t
+ (u⃗ ⋅ ∇⃗)u⃗ = −∇⃗(p
ρ










⟨f⃗L⟩t = 1T ∫ T0 j⃗ × B⃗ (2.7)
wobei σ spezifische elektrische Leitfähigkeit kennzeichnet.
Die magnetische Flussdichte B⃗ in einem leitfähigen Material kann anhand der Induk-
tionsgleichung gemäß Gl. 2.8 ermittelt werden. Diese Gleichung beschreibt die räumli-






wobei µ0 die Vakuumpermeabilität ist.
Betrachtet man an der Materialoberfläche speziell ein axiales, zeitlich periodisches
äußeres Magnetfeld B⃗ = B0 cos(ωt)e⃗z, ergibt sich die Lösung für die Induktionsglei-
chung (Gl. 2.8) gemäß der Gl. 2.9 [32, 33].
B⃗ = B0 exp(−x
δ
) cos(ωt − x
δ
)e⃗z (2.9)
wobeiB0 die Amplitude, ω die Kreisfrequenz, δ die Skintiefe, x die Koordinate senkrecht
zur Oberfläche und e⃗z den Einheitsvektor in axialer Richtung kennzeichnen.
Die Skintiefe oder auch die Eindringtiefe δ (s. Gl. 2.10) charakterisiert den sogenann-
ten Skin-Effekt, der bei der Induktionsheizung auftritt [32, 33].
δ = √ 2
ωµ0σ
(2.10)
Der Skin-Effekt beschreibt die Abschirmung eines Magnetfeldes beim Eindringen in
ein leitfähiges Material. Dadurch fällt die Amplitude des Magnetfeldes innerhalb der
Skintiefe auf B0e ab (s. Gl. 2.9) [32]. In der vorliegenden Arbeit ist die Skintiefe von
den eingesetzten Suszeptor-Materialien zur Erwärmung und zum Aufschmelzen des




Der Segregationseffekt beschreibt die Verteilung der Fremdstoffe im Festkörper wäh-
rend der Züchtung aus der Schmelze. Dabei unterscheidet man zwischen axialer und ra-
dialer Makrosegregation sowie Mikrosegregation. Die radiale Segregation tritt aufgrund
der Durchbiegung der Phasengrenze und der strömungsbedingten Schwankungen der
Dicke der Konzentrationsrandschicht vor der Phasengrenze auf [34]. Die Mikrosegrega-
tion bezeichnet die Schwankungen der Fremdstoffkonzentration in den Bereichen von
einigen µm entlang der Phasengrenze, welche aufgrund von Fluktuationen der Tem-
peratur und der Wachstumsgeschwindigkeit auftreten [34]. Im Rahmen dieser Arbeit
spielt die axiale Segregation eine bedeutende Rolle. Bei der axialen Segregation kommt
es zur An- bzw. Abreicherung der Fremdstoffe aufgrund der unterschiedlichen Löslich-
keiten in der festen und flüssigen Phase. Diese Prozesse werden durch den Gleichge-





wobei cs und cl die Konzentrationen des Fremdstoffes in der festen bzw. flüssigen Phase
beschreiben.
Gl. 2.11 gilt für ein thermodynamisches Gleichgewicht und der Wert des Gleichge-
wichtsverteilungskoeffizienten kann aus dem entsprechenden Zustandsdiagramm ent-
nommen werden. Ist k0 <1, findet eine Anreicherung eines Fremdstoffes unmittelbar an
der Phasengrenze in der Schmelze statt. Für k0 >1 wird eine Abreicherung eines Fremd-
stoffes beobachtet [35, 36]. Unter realen Züchtungsbedingungen tritt eine Abweichung
vom thermodynamischen Gleichgewicht auf und die Verteilung der Fremdstoffe kann
z.B. durch kinetische Einflüsse oder durch die Schmelzströmung bestimmt sein. Des-
wegen werden in der Praxis andere Verteilungskoeffizienten benutzt, wie der kinetische
Verteilungskoeffizient kkin (auch als Grenzflächenverteilungskoeffizient bekannt) und
der effektive Verteilungskoeffizient keff , die diese Einflussfaktoren berücksichtigen [30,
35, 36]. Der kinetische Verteilungskoeffizient beinhaltet die von der Orientierung der
Kristallfläche abhängige Wachstumskinetik. Der effektive Verteilungskoeffizient keff
berücksichtigt den Einfluss des gemischten konvektiv-diffusiven Stofftransports auf die
Segregation der Fremdstoffe [30, 35, 36].
Allgemein kann der Stofftransport in der Schmelze während der Kristallisation mit
Hilfe der konvektiven Diffusionsgleichung beschrieben werden [34]:
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∂c
∂t
+ (u⃗ ⋅ ∇⃗)c =D∇⃗2c + (V⃗ ⋅ ∇⃗)c (2.12)
wobei c die Konzentration des Fremdstoffes, V⃗ die Wachstumsgeschwindigkeit und D
den Diffusionskoeffizienten des Fremdstoffes beschreiben.
Aus Gl. 2.12 folgt, dass der Stofftransport dem Einfluss von Konvektions- und Dif-
fusionsprozessen unterliegt. Dabei beinhaltet der zweite Term auf der linken Seite von
Gl. 2.12 den Einfluss der Strömungsgeschwindigkeit in der Schmelze und der erste Term
auf der rechten Seite den Einfluss der Diffusion. Der zweite Term auf der rechten Seite
berücksichtigt die Bewegung der Phasengrenze während der gerichteten Kristallisation.
An der Phasengrenze gilt folgende Randbedingung [34]:
−D ∂c
∂n⃗
= c(1 − k0)V⃗ ⋅ n⃗ (2.13)
wobei n⃗ der Normalvektor der Phasengrenze ist.
Zur analytischen Beschreibung der axialen Segregation wird häufig ein empirischer
Ansatz gewählt. Abb. 2.3a zeigt ein Konzentrationsprofil während der gerichteten Kris-
tallisation für den Fall einer vollständig durchmischten, abgeschlossenen Schmelze mit
k0 <1. Bei der mathematischen Beschreibung dieses Prozesses gilt, dass die Gesamt-
menge des im System vorhandenen Fremdstoffes konstant bleibt und demzufolge der
zurückbleibende Anteil des Fremdstoffes in der Schmelze dem fehlenden Anteil im Kris-
tall entspricht.
Abb. 2.3: Die Konzentrationsprofile a) während der gerichteten Kristallisation und b) nach der ge-
richteten Kristallisation. Dabei kennzeichnen F1 und F2 die Flächen zur Beschreibung des Modells
[35].
Für die Beschreibung dieses Prozesses gilt deswegen der Ansatz F1=F2, was zu der
folgenden Bestimmungsgleichung für die Berechnung des Konzentrationsverlaufs führt
und die Konzentrationsverhältnisse sind gemäß folgender Formel zu entnehmen:
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c0g − ∫ g
0
cs(g′)dg′ = (cl(g) − c0)(1 − g),mit g = x/L (2.14)
wobei g den bereits erstarrten Anteil der Schmelze, c0 die Ausgangskonzentration und
L die Gesamtlänge der Schmelze kennzeichnet.
Die Lösung der Gl. 2.14 liefert das axiale Konzentrationsprofil eines Fremdstoffes
nach Scheil gemäß der Gl. 2.15 [34, 37]. Demnach steigt die Konzentration im Kristall
kontinuierlich an (s. Abb. 2.3b).
cs(g) = k0c0(1 − g)k0−1 (2.15)
Bei realen Züchtungsprozessen variiert der Grad der Durchmischung der Schmelze
aufgrund der sich mit abnehmender Schmelzhöhe ändernden Strömungsbedingungen.
Dies kann durch die Einführung eines variablen effektiven Verteilungskoeffizienten be-
rücksichtigt werden. Im Rahmen dieser Arbeit wurde für die Darstellung der Konzen-
trationsprofile ein variabler Verteilungskoeffizient nach dem Modell von Czapelski [38]
verwendet. Mit dem Ansatz cs = ac(1−b)l ergeben sich aus Gl. 2.14 für die Konzentrati-
onsprofile in der Schmelze und im Kristall folgende Gleichungen:








wobei a und b Modellparameter sind.
Aus Gl. 2.16 und 2.17 ergibt sich folgender variabler effektiver Verteilungskoeffizient:
keff = a [a + cb0 − a(1 − g)b ]−1 (2.18)
Die Parameter a und b können aus der Anpassung der experimentell bestimmten
Konzentrationsprofile ermittelt werden.
2.3.2 Verunreinigungen im mc-Silizium
Im Rahmen dieser Arbeit sind Verunreinigungen wie Kohlenstoff und Stickstoff von
großem Interesse. Es wird hier kurz auf die Eigenschaften dieser Fremdstoffe im Si
eingegangen. Nähere Informationen dazu sind in den Arbeiten von Raabe [39] und
Reimann [15] zu finden.
Der Kohlenstoff besetzt in Silizium substitutionelle Gitterplätze. Genau wie Silizi-
um hat Kohlenstoff vier Valenzelektronen und ist deswegen elektrisch inaktiv [40]. Im
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festen Silizium beträgt die Löslichkeit von Kohlenstoff ca. 3x1017 At/cm3 am Schmelz-
punkt [40, 41]. Der Gleichgewichtsverteilungskoeffizient k0 liegt dabei laut [41] bei 0,07.
Demzufolge ist die Löslichkeit des Kohlenstoffs im flüssigen Silizium ca. 5x1018 At/cm3.
Stickstoff ist in Silizium entweder substitutionell oder im Form von N-N-Komplexen
vorhanden [42]. Nach Yatsurugi et. al. [43] beträgt die Löslichkeit des Stickstoffs im
festen bzw. flüssigen Silizium ca. 4,5x1015 At/cm3 bzw. 6x1018 At/cm3. Daraus ergibt
sich ein Gleichgewichtsverteilungskoeffizient von 7x10−4.
Höhere Konzentration von Kohlenstoff und Stickstoff können bei Überschreitung der
Löslichkeitsgrenze in flüssigem Silizium zur Bildung von SiC- und Si3N4-Ausscheidun-
gen führen. Zahlreiche Veröffentlichungen berichten über das Erscheinen dieser Aus-
scheidungen [44–51]. Sowohl SiC- als auch Si3N4-Ausscheidungen sind nachteilig für
mechanische und elektrische Eigenschaften der Solarzellen, da diese zu den Sägedraht-
verlusten und Brüchen der Wafer sowie zur Bildung von Sägedefekten und zu Kurz-
schlüssen führen können [47, 48]. SiC-Ausscheidungen sind meist in Form von dünnen
Filamenten oder Einschlüssen im µm-Bereich zu finden [48, 49]. Si3N4-Auscheidungen
sind dagegen meist als Fasern, Netze, Stäbe oder Stangen präsent [46, 48, 50, 51]. In der
Literatur wird berichtet, dass Stickstoff die Bildung von SiC-Ausscheidungen begüns-
tigt und die Si3N4-Ausscheidungen als Nukleationsplätze für die SiC-Ausscheidungen
dienen [46, 49]. Lotnyk et. al. [49] haben festgestellt, dass SiC-Einschlüsse meist ein-
kristallin sind und in ihnen kaum strukturelle Defekte vorkommen. Dagegen sind SiC-
Filamente feinkristallin und enthalten Zwillinge und Stapelfehler [49]. Das Erscheinen
und die Vermeidung von SiC- und Si3N4-Ausscheidungen hängt direkt von den Züch-
tungsbedingungen ab. So kann deren Entstehung durch die Variation der Züchtungs-
geschwindigkeit und die Durchmischung der Schmelze reduziert oder sogar verhindert




Eine Korngrenze trennt Kristallite mit gleicher Kristallstruktur aber unterschiedlicher
Kristallorientierung (s. Abb. 2.4). Die Struktur einer Korngrenze ist sehr komplex und
wird durch mehrere Parameter definiert. Eine Korngrenze wird durch die Orientie-
rungsbeziehung der benachbarten Kristallite und die Grenzfläche (Korngrenzebene)
charakterisiert. Dazu benötigt man eine Drehachse, einen Drehwinkel und die Rich-
tung der Normalen der Korngrenzebene. Im Detail unterscheidet man dabei zwischen
Dreh- und Kippkorngrenzen (s. Abb. 2.4a-b) [53, 54].
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In Abb. 2.4a-b sind eine Dreh- und eine Kippkorngrenze gezeigt. Ist die Drehachse
senkrecht zur Korngrenzebene, spricht man von einer Drehkorngrenze (s. Abb. 2.4a).
Im anderen Fall ist die Drehachse bzw. Kippachse parallel zur Korngrenzebene und
diese Korngrenzen werden als Kippkorngrenzen bezeichnet (s. Abb. 2.4b) [53, 54]. Die
Orientierungsbeziehungen können sich in den Werten der Drehwinkel stark voneinan-
der unterscheiden. Ist der Drehwinkel <15○ spricht man von einer Kleinwinkelkorn-
grenzen. Diese Orientierungsänderung kann vollständig durch Versetzungen erzeugt
werden. Wenn der Drehwinkel der Orientierungsbeziehung 15○ überschreitet, wird die
Korngrenze zu einer Großwinkelkorngrenze [53, 54].
Abb. 2.4: Darstellung verschiedener Korngrenzentypen: a) Drehkorngrenze b) Kippkorngrenze c) Σ5-
Korngrenze, wobei a den Gitterparameter beschreibt [54, 55].
Eine besondere Art stellen die sogenannten Koinzidenzgitter-Orientierungsbeziehun-
gen mit den CSL-Korngrenzen („coincidence site lattice“) oder Σ-Korngrenzen dar,
wobei Σ die Dichte der Koinzidenzpunkte kennzeichnet. Bei diesen besitzen die benach-
barten Körner einige Atompositionen des Kristallgitters gemeinsam. Diese Positionen
werden Koinzidenzpunkte genannt. Ein Beispiel einer Σ5-Korngrenze ist in Abb. 2.4c
gezeigt. Hier stellen die Dreiecke und Kreise die Gitterpunkte der beiden Körner mit
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kubischem Kristallgitter dar, während die überlagerten Gitterpunkte das Koinzidenz-
Gitter charakterisieren. Diese Orientierungsbeziehung tritt z.B. auf, wenn man eines
der beiden Gitter um die ⟨100⟩-Achse um 36,87○ rotiert, während das andere Gitter un-
verändert bleibt. Im kubischen Kristallsystem existieren 24 verschiedene Möglichkeiten,
die kristallografisch gleichen Orientierungsbeziehungen zu beschreiben. Üblicherweise
wird die Orientierung mit dem kleinsten Drehwinkel genannt. Das Koinzidenzgitter
ist periodisch, da die beiden Kristallgitter ebenfalls periodisch sind. Die Elementarzel-
le dieses Gitters ist größer als die der beiden Körner und wird durch die Dichte der




wobei V1 das Volumen der Elementarzelle des Koinzidenzgitter und V2 das Volumen
der Elementarzelle des Kristallgitters beschreiben.
Für den in Abb. 2.4c dargestellten Fall ergibt sich aus der geometrischen Betrach-
tung, dass der Gitterparameter des Koinzidenzgitters a
√
5 ist und Σ = 5. Das bedeutet,
dass in diesem Fall jeder fünfte Gitterpunkt ein Koinzidenzpunkt ist und beiden Git-
tern gemeinsam angehört. Der Wert von Σ zeigt an, wie groß eine Struktureinheit
der Korngrenze ist. Je kleiner der Σ-Wert, desto kleiner kann die Struktureinheit der
Korngrenze sein. Eine Kleinwinkelkorngrenze kann im Rahmen der Messgenauigkeit als
Σ1 bezeichnet werden, da alle Gitterpunkte gleichzeitig Koinzidenzpunkte darstellen.
Zwillingskorngrenzen werden durch Σ3 gekennzeichnet [53, 54]. Die Eigenschaften der
Korngrenzen und deren Auswirkung speziell für mc-Si werden nachfolgend detailliert
beschrieben.
Korngrenzen in mc-Si
Mc-Si-Kristalle enthalten verschiedene Typen von Korngrenzen mit einem großen An-
teil an Σ3-Zwillingskorngrenzen [58–60]. Allgemein gelten Korngrenzen in mc-Si als
Rekombinationszentren und beeinträchtigen demzufolge die Ladungsträgerlebensdau-
er der aus solchem Material hergestellten Solarzellen (s. Kap. 2.4.3). Ein besonderer
Schwerpunkt in der Literatur wird deswegen auf die Rekombinationsaktivität verschie-
dener Korngrenzen in mc-Si gelegt. Es wird grundsätzlich zwischen der Rekombinati-
onsaktivität der CSL-Korngrenzen (Σ-Korngrenzen), Kleinwinkelkorngrenzen und den
zufällig orientierten Korngrenzen R (engl. „random“) unterschieden [61–65]. Dabei wird
die Rekombinationsaktivität unter dem Einfluss verschiedener Faktoren untersucht, wie
dem Verunreinigungsgehalt, der Versetzungsdichte, der Restverspannung und der kris-
tallografische Struktur der jeweiligen Korngrenzen [61–74].
In wenig verunreinigtem mc-Si zeigen alle Korngrenzen-Typen eine sehr schwache
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Rekombinationsaktivität bei 300 K [61–65]. Da mc-Si in der Praxis jedoch meistens
stark verunreinigt ist, sind die Untersuchungen der Rekombinationsaktivität der Korn-
grenzen in mc-Si mit einem hohen Verunreinigunsgehalt von großer Relevanz. In [61–65]
wurde am Beispiel eines mit Eisen stark verunreinigten mc-Si gezeigt, dass die Klein-
winkelkorngrenzen, R-Korngrenzen und die Korngrenzen mit höheren CSL-Indizes, wie
Σ9 oder Σ27, eine sehr hohe Rekombinationsaktivität bei 300 K besitzen. Dagegen wei-
sen die Σ3-Zwillingskorngrenzen eine geringere Aktivität auf. Dieses unterschiedliche
Verhalten ist auf die Dekoration der Korngrenzen mit den Verunreinigungen und die
kristallografische Struktur der Korngrenzen selbst zurückzuführen. In [61–65] wurde
nachgewiesen, dass die Kleinwinkelkorngrenzen, die zufällig orientierten Korngrenzen
und die Korngrenzen mit höheren CSL-Werten mit Eisen dekoriert sind. Dies wurde
auch in [68, 75, 76] bestätigt, wobei dort nicht nur Eisen sondern auch andere Metalle
wie Ni und Cu nachgewiesen wurden. Verunreinigungen sammeln sich dabei bevorzugt
an Korngrenzen mit hohen Σ-Werten sowie an R-Korngrenzen, da diese viele offene
Bindungen, sogenannte „dangling bonds“ enthalten [61]. Für die Dekoration mit Ver-
unreinigungen ist die komplexe Struktur der Korngrenzen verantwortlich. Auch die
Anzahl der Versetzungen in der Korngrenzebene kann bei der Dekoration mit den Ver-
unreinigungen eine erheblich Rolle spielen [66–68]. Donolato et. al. und Seifert et. al.
[66, 67] haben gezeigt, dass mit steigender Versetzungsdichte in der Korngrenzebene
auch die Rekombinationsaktivität zunimmt. Mit Ausnahme der Σ3-Korngrenzen wei-
sen alle anderen Korngrenzen eine hohe Rekombinationsaktivität in Abhängigkeit von
der Versetzungsdichte in der Korngrenzebene auf. Die Versetzungen sind in diesem Fall
zusätzliche Zentren für das Gettern von Verunreinigungen. Die Kleinwinkelkorngren-
zen bestehen praktisch nur aus Versetzungen und begünstigen deshalb ebenfalls die
Segregation von Metallen und anderen Verunreinigungen [63].
Auch wenn die Korngrenzen aus mehreren Segmenten bestehen, kann die Rekombi-
nationsaktivität sehr hoch sein [61, 69]. Dabei wechseln sich z.B. symmetrische und
asymmetrische Abschnitte einer Korngrenze ab und somit verändert sich auch die
Korngrenzebene. Auch kann die Morphologie der Phasengrenze beim Wachstum der
Korngrenzen während der gerichteten Erstarrung von mc-Si das Segregationsverhal-
ten der Verunreinigungen an solchen Korngrenzen beeinflussen [74]. Dabei wurde am
Beispiel einer Σ27-Korngrenze und einer zufällig orientierten Korngrenze gezeigt, dass
sich während der Kristallzüchtung Inhomogenitäten an der Kristallisationsfront bilden
können, mit dem Ergebnis, dass sich dort mehr Verunreinigungen anlagern können
[74]. Neben Metallen können sich auch Kohlenstoff, Sauerstoff und Stickstoff an den
Korngrenzen ansammeln und deren Rekombinationsaktivität erhöhen [71–73].
Wie oben beschrieben wurde, zeigen die Σ3-Korngrenzen eine geringere Rekombi-
nationsaktivität im Vergleich zu den anderen Korngrenzen. Dabei spielt bei diesen
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Korngrenzen die Korngrenzebene eine Rolle. Man unterscheidet in der Literatur grund-
sätzlich zwischen {111}, {110} und {112}. In wenig verunreinigtem mc-Si sind alle
Arten rekombinationsinaktiv [62–64]. Ist das mc-Si aber stark verunreinigt, weisen
Σ3-Korngrenzen je nach der Korngrenzebene eine unterschiedliche Rekombinationsak-
tivität auf. An den Σ3{111}-Korngrenzen tritt am wenigsten Rekombination auf. Die{111}-Ebene ist die am dichtesten gepackte Ebene in kfz-Kristallen („kubisch flächen-
zentrierten“). Sie besitzt demzufolge kaum offene Bindungen und Versetzungen, die
zur Dekoration mit Verunreinigungen führen könnten. Dagegen sammeln sich die Ver-
unreinigungen bevorzugt an den Σ3{110}- und Σ3{112}-Korngrenzen sowie an Klein-
winkelkorngrenzen, R-Korngrenzen und Korngrenzen mit hohen Σ-Werten [62–64]. Es
sollte auch berücksichtigt werden, dass die Wechselwirkung mehrerer Σ3-Korngrenzen
bzw. Orientierungsbeziehungen zur Entstehung von Σ9- und Σ27-Korngrenzen führen
kann, welche rekombinationsaktiver sind [75, 77].
In [70] wurde nachgewiesen, dass die Restverspannung in den mc-Si-Kristallen kei-
nen Einfluss auf die Rekombinationsaktivität der Korngrenzen hat. Am Beispiel von
Kleinwinkelkorngrenzen und großen Ansammlungen von Σ3-Korngrenzen wurde ge-
zeigt, dass in beiden Fällen sehr große Restverspannungen auftreten, obwohl die Re-
kombinationsaktivität dieser Korngrenzen sehr unterschiedlich ist. In [78] wird dagegen
ein entgegengesetzter Effekt beobachtet. Dabei wurden an den Versetzungen höhere
Spannungsfelder als an den Korngrenzen festgestellt, was zu einer höheren Rekombi-
nation an den Versetzungen führt.
2.4.2 Versetzungen
Grundlagen der Versetzungstheorie
Versetzungen gehören zu den eindimensionalen Kristalldefekten. Es gibt zwei grund-
legende Arten von Versetzungen: reine Stufenversetzungen, reine Schraubenversetzun-
gen und zusätzlich gemischte Versetzungen (s. Abb. 2.5). Zur Veranschaulichung der
Versetzungsentstehung wird der Kristall partiell aufgetrennt. Im Fall der Stufenver-
setzung wird eine zusätzliche Halbebene zwischen den Kristallteilen eingeschoben. Bei
der Schraubenversetzung werden die Kristallteile um einen Atomabstand geschert. Die
gemischten Versetzungen bilden sich aus den Stufen- und Schraubenversetzungen [53,
54, 79].
Um eine Versetzung zu beschreiben, werden die Versetzungslinie s⃗ und der Burgers-
Vektor b⃗ genutzt. Der Burgers-Vektor einer Versetzung ist der Vektor, um den die Kris-
tallteile sich gegeneinander verschieben. In Abb. 2.5a-b ist die Definition des Burgers-
Vektors am Beispiel der Stufen- und Schraubenversetzungen gezeigt. Mit Hilfe des
sogenannten Burgers-Umlaufs, der den gestörten Bereich umläuft, und des Vergleichs
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mit einem Umlauf im ungestörten Bereich, kann der Schließungsvektor, der Burgers-
Vektor, bestimmt werden. Beide Umläufe unterscheiden sich in den Kristallen um einen
Atomabstand, der den Burgers-Vektor b⃗ kennzeichnet. Dabei ist der Burgers-Vektor
senkrecht zur Versetzungslinie b⃗  s⃗ für die Stufenversetzung (s. Abb. 2.5a). Im Fall
einer Schraubenversetzung ist der Burgers-Vektor parallel zur Versetzungslinie b⃗ ∥ s⃗ (s.
Abb. 2.5b). Bei den gemischten Versetzungen stehen Burgers-Vektor und Versetzungs-
linie unter einem beliebigen Winkel zueinander (s. Abb. 2.5c) [53, 54].
Abb. 2.5: Schematische Darstellung a) einer Stufenversetzung, b) einer Schraubenversetzung und
c) einer gemischten Versetzung zusammen mit dem Burgers-Umlauf zur Bestimmung des Burgers-
Vektors, wobei b⃗ der Burgers-Vektor und s⃗ die Versetzungslinie sind [53, 54].
Versetzungsbewegung
Die Versetzungen sind direkt mit der plastischen Verformung verbunden, welche nur
aufgrund der Versetzungsentstehung und -bewegung stattfinden kann [53, 54]. Bei der
Versetzungsbewegung wird zwischen Gleiten, Quergleiten und Klettern unterschieden.
Während Stufenversetzungen und gemischte Versetzungen eine bestimmte Gleitebe-
ne haben, die durch Burgers-Vektor und Linienelement aufgespannt wird, besitzen
Schraubenversetzungen keine definierte Ebene und können die Gleitebene wechseln
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(Quergleiten). Das Klettern von Stufen- und gemischten Versetzungen erfolgt durch
Ansammlungen von Punktdefekten, sodass sie in diesem Fall auch ihre Gleitebene ver-
lassen können [53, 54].
Für die in dieser Arbeit erzielten Ergebnisse spielt das Versetzungsgleiten eine er-
hebliche Rolle. Das Gleiten wird durch die Gleitsysteme charakterisiert, die aus einer
Gleitebene und einer Gleitrichtung bestehen. Die Gleitrichtung entspricht der Richtung
des Burgers-Vektors. Um ein Gleitsystem zu aktivieren, müssen die Versetzungen eine
bestimmte Energie überwinden, die als Peierls-Spannung bekannt ist [54]:
τp = 2G1 − ν ⋅ exp(− 2pi(1 − ν) ⋅ db) (2.20)
wobei G den Schubmodul, ν die Poissonzahl, d den Netzebenenabstand und b den
Burgers-Vektor kennzeichen.
Der Netzebenenabstand lässt sich anhand der Miller-Indizes {hkl} der entsprechen-
den Ebene ermitteln. Für kubische Kristallsysteme gilt:
d = a√
h2 + k2 + l2 (2.21)
In kfz-Kristallen ist die Peierls-Spannung für die Gleitsysteme {111} ⟨110⟩ viel klei-
ner im Vergleich zu den anderen Gleitsystemen, deswegen gleiten die Versetzungen auf
den {111}-Ebenen in ⟨110⟩-Richtung [53, 54]. Der Grund dafür ist, dass die {111}-
Ebenen den größten Abstand voneinander haben und die ⟨110⟩-Richtungen die kürzes-
ten Translationsvektoren sind. Da es mehrere {111} ⟨110⟩-Gleitsysteme gibt, die sich im
Vorzeichen der Miller-Indizes unterscheiden, wird dasjenige aktiviert, das die höchste
Schubspannung und somit den höchsten Schmid-Faktor besitzt. Der Schmid-Faktor (s.
Gl. 2.22) kann aus dem Schubspannungsgesetz von Schmid berechnet werden [53, 54].
Dabei beginnen die Versetzungsbewegung und plastische Verformung, wenn die kriti-
sche Schubspannung τ überschritten wird. Die dafür verantwortliche Schubspannung
berechnet sich folgendermaßen:
τ = σ ⋅ cosκ ⋅ cosλ =m ⋅ σ (2.22)
wobei κ den Winkel zwischen Zugrichtung und Gleitebenennormalen, λ den Winkel
zwischen Zugrichtung und Gleitrichtung, σ die Zugspannung undm den Schmid-Faktor
kennzeichnen.
Eine andere Art der Versetzungsbewegung wird durch Erholungsprozesse verursacht
[53, 54]. Unter Erholung versteht man die Umordnung der Versetzungen, wobei sie sich
gegenseitig auslöschen, ihre Gleitebene wechseln und den Kristall verlassen können. Die
Erholung tritt bei höheren Prozesstemperaturen unmittelbar nach der plastischen Ver-
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formung auf, da die Versetzungsstrukturen, die sich während der Verformung gebildet
haben, energetisch instabil sind. Ist die Verformungstemperatur jedoch sehr niedrig,
bleiben die Versetzungsanordnungen nach der Verformung erhalten [53, 54].
Durch die Erholungsprozesse kann eine Verringerung der Versetzungsdichte beobach-
tet werden. Das erfolgt aufgrund des Auslöschens bzw. der Annihilation der Versetzun-
gen, wenn entweder Burgers-Vektor oder Linienelement entgegengesetzte Vorzeichen
besitzen (antiparallele Versetzungen). Haben die Versetzungen gleiche Vorzeichen (par-
allele Versetzungen), stoßen sie sich ab oder ordnen sich übereinander an, was ebenfalls
zur Energieminimierung führt. Letzteres kann zur Bildung von Kleinwinkelkorngrenzen
führen [53, 54]. Ein besonderes Merkmal der Erholungsprozesse ist die Umordnung der
Versetzungen senkrecht zur Gleitebene, auch als Poligonisation bekannt. Diese wurde
sehr häufig in verschiedenen Metallen beobachtet [53, 54].
Die Entstehung von Versetzungen kann unterschiedliche Ursachen haben. Zu den be-
kanntesten Versetzungsquellen gehören: Frank-Read-Quelle, Korngrenzen, Leerstellen-
kondensation und Ausscheidungen [53, 54, 80–83]. Bei den Frank-Read-Quellen krümmt
sich ein Versetzungsstück mit einer bestimmten Länge in seiner Gleitebene unter dem
Einfluss einer Schubspannung, sodass sich ein Versetzungsring bildet und weitere Ver-
setzungsringe verursacht [81, 83]. Bei der Versetzungsentstehung an den Korngrenzen
wird zwischen zwei Mechanismen unterschieden. Während der eine die Abspaltung der
Korngrenzenversetzungen beschreibt, besagt der andere die Emission der Versetzungen
aus der Korngrenze [81]. Bei der Leerstellenkondensation kann sich eine “Scheibe“ von
Leerstellen in der {111}-Ebene (kfz-Kristalle) bilden. Dabei fällt diese „Leerstellen-
scheibe“ durch die Verbiegung der benachbarten Netzebenen zusammen und führt zur
Bildung einer neuen Ring-Versetzung im Kristall [82, 83]. Ausscheidungen mit Dimen-
sionen im µm-Bereich können ebenso als eine Versetzungsquelle wirken [80, 84]. Dabei
entstehen die Versetzungen unter dem Einfluss der thermo-mechanischen Spannungen
aufgrund der unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten der Ausschei-
dungen und der Si-Matrix [80, 84]. Die Versetzungen können auch durch das Umwach-
sen der Ausscheidungen vom Kristall im Laufe der Erstarrung entstehen [84]. Weiterhin
kann der Kontakt zwischen Kristall und Tiegel zur Entstehung von Versetzungen füh-
ren, weil sich die thermischen Ausdehnungskoeffizienten der beiden Materialien unter-
scheiden [80]. Generell führen die während der Kristallzüchtung vorliegenden Tempe-
raturgradienten zu thermischen Spannungen, die wiederum Versetzungen hervorrufen
[80].
Die Multiplikation der Versetzungen kann auf mindestens drei Arten verlaufen. Einen
Multiplikationsmechanismus stellen die oben beschriebenen Frank-Read-Quellen dar.
Die Bardeen-Herring-Quellen sind durch Versetzungsklettern gekennzeichnet [85]. Da-
bei wird eine Überschusskonzentration von Leerstellen benötigt, die das Klettern von
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Versetzungen verursacht. Ähnlich zum Frank-Read-Mechanismus bilden sich in diesem
Fall Leerstellen-Ringe, sodass sich neue Versetzungen bilden [85]. Zum dritten Me-
chanismus gehört das mehrfache Quergleiten. In diesem Fall kommt es aufgrund von
Hindernissen zur mehrfachen Wiederholung des Quergleitens eines Versetzungsstücks.
Dies führt zur Bildung von Versetzungsdipolen oder Versetzungsringen zwischen dem
ursprünglichen Versetzungsstück und dem Versetzungsstück, das quergleitet [83].
Allgemein sollte berücksichtigt werden, dass die Bildung der Versetzungen von den
Züchtungsbedingungen abhängig ist und in Abhängigkeit von Züchtungsverfahren va-
riiert. Die Entstehung und Ausbreitung der Versetzungen in mc-Si wird weiter unten
beschrieben.
Versetzungen in mc-Si
Zahlreiche Veröffentlichungen beschreiben das Verhalten von Versetzungen im mc-Si,
einschließlich der Entstehung, Multiplikation und Ausbreitung der Versetzungen.
Für mc-Si wird berichtet, dass die Versetzungsdichte vom Kristallboden bis zur
Kristallkappe zunimmt [21, 86–88]. Dies ist auf die Multiplikation der Versetzungen
aufgrund thermischer und thermo-mechanischer Spannungen zurückzuführen [89, 90].
Dabei entstehen sogenannte Versetzungscluster, die hinsichtlich ihrer Ausdehnung in-
nerhalb des Kristalls anwachsen. Ausgehend von kleinen Versetzungsclustern am Kris-
tallboden können sich die Versetzungen zu Clustern mit einer Versetzungsdichte bis
zu 108 cm−2 entwickeln [91]. Die typische Versetzungsdichte für mc-Si Kristalle liegt
bei 104-106 cm−2 [91]. Es sollte berücksichtigt werden, dass die angegebenen Verset-
zungsdichten an Querscheiben bestimmt wurden, da die Versetzungslinien überwiegend
parallel zur Züchtungsrichtung verlaufen und die scheinbare Versetzungsdichte auf den
Längsscheiben daher viel geringer ausfällt [92, 93].
In der Literatur werden verschiedene Quellen für die Entstehung von Versetzungen
im mc-Si angegeben [21, 86, 94–98]. In [86, 96] werden die Korngrenzen als mögliche
Ursachen für die Versetzungsbildung vermutet. Dabei entstehen die Versetzungen in
den Tripel-Punkten der Korngrenzen oder werden aus der Korngrenze emittiert. Die
Versetzungen werden meist an den CSL-Korngrenzen beobachtet, vor allem an den
Σ27- und Σ9-Korngrenzen [21, 94, 97]. Diese bestehen meistens aus symmetrischen
und asymmetrischen Segmenten, in deren Tripelpunkten die Versetzungen entstehen
können. Es wurde auch festgestellt, dass an den Σ3-Zwillingskorngrenzen eine sehr ge-
ringe Versetzungsdichte vorliegt [98]. Dagegen können die Versetzungen an den zufällig
orientierten Korngrenzen R verschwinden [21]. Entscheidend ist der Abstand zwischen
den Korngrenzen. Je kleiner der Abstand ist, desto schneller verläuft dieser Prozess.
Das bedeutet, dass kleinere Körner die Entstehung der Versetzungscluster verhindern
können [21]. Die Kornorientierung spielt bei der Bildung von Versetzungen eine große
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Rolle. Wichtig dabei ist die vorliegende Spannung sowohl in den Körnern als auch an
den Korngrenzen [95].
Eine andere Versetzungsquelle im mc-Silizium sind die SiC- und Si3N4-Ausschei-
dungen [92, 99–102]. An diesen können die Versetzungen aufgrund der unterschied-
lichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten zwischen den Ausscheidungen und der
Si-Matrix unter dem Einfluss von thermo-mechanischen Spannungen entstehen. Die
SiC -Ausscheidungen weisen ein höheres Spannungsfeld als die Si3N4-Ausscheidungen
auf. Dies ist auf den größeren Unterschied der thermischen Ausdehnungskoeffizienten
zwischen SiC -Ausscheidungen und Si-Matrix zurückzuführen [100, 101] und wird durch
die Beobachtung einer geringeren Versetzungsdichte um Si3N4-Ausscheidungen in mc-
Si bestätigt [92, 99]. Es sollte auch berücksichtigt werden, dass Ausscheidungen im
nm-Bereich, wie z.B. Sauerstoffpräzipitate, nicht als Versetzungsquelle wirken, sondern
zur Behinderung der Versetzungsbewegung führen [103]. Auch die Zugabe von Ge kann
die Versetzungsdichte beeinflussen [104]. Dabei wurde in allen mit Ge dotierten mc-Si
Kristallen eine Versetzungsdichtereduktion und deren homogenere Verteilung innerhalb
der Kristalle unabhängig von der dort erzielten Ge-Konzentration beobachtet [104].
Die Multiplikation von Versetzungen erfolgt durch plastische Verformung aufgrund
von Spannungen, die während der Kristallzüchtung entstehen. Die Multiplikation läuft
in drei Stadien ab: während der Erstarrung der Si-Schmelze, wenn der Kristall kom-
plett erstarrt ist und während der Abkühlung [89, 90]. Die wichtigsten Mechanismen
der Versetzungsmultiplikation (Frank-Read- und Bardeen-Herring-Quellen) wurden be-
reits beschrieben. Die resultierende Versetzungsdichte ist stark von den Züchtungs- und
Abkühlgeschwindigkeiten abhängig. In [24, 90] wurde gezeigt, dass höhere Wachstums-
und Abkühlraten zu höheren Versetzungsdichten führen. Dies ist auf die größere Durch-
biegung der Phasengrenze und höhere Wärmeflüsse am Boden zurückzuführen, welche
höhere thermische Spannungen verursachen. Dagegen zeigen die Ergebnisse in [105]
einen widersprüchlichen Effekt. Je größer die Abkühlgeschwindigkeit ist, desto kleiner
ist die Versetzungsdichte im Kristall. Das kann durch die kürzere Haltezeit während
der Abkühlung erklärt werden [105].
Die Versetzungsdichte in mc-Si kann entweder durch Modifikation des Züchtungs-
verfahrens oder durch das Hochtemperaturtempern der Kristallen reduziert werden.
Der Einfluss der Züchtungsmethoden auf die Versetzungsdichte und andere struktu-
relle Parameter wurde in Kap. 1.1 bereits beschrieben. Das Hochtemperaturtempern
wird nach dem Züchtungsprozess angewendet. In der Literatur wird das am Beispiel
des Ribbon-mc-Si gezeigt [106–108]. Dabei annihilieren die Versetzungen bei höheren
Temperaturen, was zu Verringerung der Versetzungsdichte führt. In dem nach dem
Bridgman-Verfahren gezüchteten mc-Si [97, 109, 110] wird dagegen kaum oder nur na-
he der Probenoberfläche eine Reduktion der Versetzungsdichte beobachtet. Dies wird
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dort durch Erholungsprozesse erklärt [87, 97, 109].
2.4.3 Einfluss der Defekte in mc-Si auf die
Ladungsträgerlebensdauer
Die Minoritätsladungsträgerlebensdauer τ bezeichnet die Zeit, in der angeregte La-
dungsträger bis zu ihrer Rekombination existieren [111]. Gemäß der Gl. 2.23 kann die





wobei ∆n die Überschussladungsträgerdichte und R die Rekombinationsrate kennzeich-
nen.
Die Rekombinationsrate umfasst drei wichtige Rekombinationsmechanismen: Shock-
ley-Read-Hall (SRH) Rekombination, Band-Band Rekombination und Auger Rekombi-
nation. Die SRH Rekombination stellt die Rekombination der Elektron-Loch-Paare an
Verunreinigungen mit in der Bandlücke gelegenen tieferen Energieniveaus oder „traps“
(gefüllte Haftstellen) dar. Die Band-Band Rekombination erfolgt durch den direkten
Übergang eines Elektrons aus dem Leitungsband ins Valenzband unter Emission ei-
nes Photons. Bei der Auger Rekombination wird die Rekombinationsenergie an einen
dritten Ladungsträger übertragen [111]. Mit der Berücksichtigung dieser drei Prozesse
wird die gesamte Ladungsträgerlebensdauer gemäß folgender Formel ermittelt [111]:
τ = 11
τSRH
+ 1τBB + 1τAuger (2.24)
wobei τSRH die Ladungsträgerlebensdauer bei der SHR Rekombination, τBB die La-
dungsträgelebensdauer bei der Band-Band Rekombination und τAuger die Ladungsträ-
gelebensdauer bei der Auger-Rekombination kennzeichen.
Wie schon oben am Beispiel der Korngrenzen erklärt wurde (s. Kap. 2.4.1), zeigen die
Defekte in mc-Si unterschiedliche Rekombinationsaktivität und beeinflussen demzufol-
ge die Ladungsträgerlebensdauer in Solarzellen unterschiedlich stark. Allgemein wird
die Lebensdauer vor allem im Boden-, Kappen und Randbereich des Kristalls beein-
trächtigt. Dabei werden in diesen Bereichen unterschiedliche Ursachen für die Verrin-
gerung der Lebensdauer vermutet [112, 113]. Sowohl strukturelle Defekte als auch die
Verunreinigungen aus dem Tiegel und der Tiegelbeschichtung spielen dabei eine große
Rolle [114, 115]. Am Boden der Kristalle wird die Lebensdauer hauptsächlich durch
Sauerstoffdefekte reduziert [112, 113, 116]. Dazu gehören die thermischen Donatoren
[117] und die Sauerstoffpräzipitate [117, 118]. Die thermischen Donatoren entstehen in
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unterschiedlichen Temperaturbereichen: 400 – 500○C („old thermal donors“) und 600
– 900○C („new thermal donors“). Erste können bei Temperaturen höher als 650○C und
letzte oberhalb von 1100○C verschwinden [117, 118]. Die thermischen Donatoren, vor al-
lem die „new thermal donors“, wirken als Keime für die Bildung von SiOx-Präzipitaten,
deren Morphologie von der Temperatur abhängig ist [117].
Im Kappenbereich der Kristalle wird die Lebensdauer von metallischen Verunreini-
gungen aufgrund ihres kleineren Verteilungskoeffizienten beeinflusst [112, 113, 119].
Dabei tritt nach der kompletten Erstarrung die Rückdiffussion der Metalle in das
Kristallvolumen auf, sodass sich der Kappenbereich mit der geringeren Lebensdauer
vergrößert [120, 121].
Zahlreiche Veröffentlichungen berichten über die Ursachen der Lebensdauerredukti-
on im Randbereich der mc-Si Kristalle [112, 113, 122–124]. In [112] wurde festgestellt,
dass sauerstoffhaltige Defekte zur Verringerung der Lebensdauer führen und Ausschei-
dungen, wie Si3N4 und SiC, keinen Einfluss haben. Dagegen wird in [113, 122–124]
behauptet, dass Fe-B-Paare und Eisen selbst die Lebensdauer stark senken können. Es
wurde außerdem gezeigt, dass die Versetzungen im Randbereich der mc-Si Kristalle
einen sehr geringen Einfluss auf die Lebensdauer haben [113].
Korngrenzen und Versetzungen können ebenfalls zu einer lokalen Degradation der
Ladungsträgerlebensdauer führen. Die Rekombinationsaktivität verschiedener Korn-
grenzen in mc-Si wurde in Kap. 2.4.1 detailliert beschrieben. Die Versetzungen können
ab einer Versetzungsdichte von 106 cm−2 zur Verringerung der Ladungsträgerlebens-
dauer in mc-Si Kristallen führen [113]. Dabei stellen die Versetzungscluster und die
Kleinwinkelkorngrenzen, die praktisch nur aus Versetzungen bestehen, die Rekombina-
tionszentren dar [5, 125, 126]. Die Rekombinationsaktivität ist direkt von der Rekombi-
nationsstärke, dem Radius des Versetzungskernes und der Versetzungsdichte abhängig
[127]. Die Rekombinationsstärke bzw. Rekombinationsaktivität der Versetzungen wird
auch von ihrer Anordnung und Dekoration mit Verunreinigungen beeinflusst [128, 129].
Inhomogen verteilte und irreguläre Versetzungsstrukturen besitzen im Vergleich zu
den in parallelen Linien angeordneten Versetzungen eine deutlich höhere Rekombinati-
onsstärke. Dies hängt von der Entstehung dieser Versetzungsanordnungen ab. Erstere
werden während oder direkt nach der Erstarrung gebildet, sodass genügend Zeit für
die Dekoration mit Verunreinigungen bleibt. Dagegen entstehen die linearen Verset-
zungsanordnungen vermutlich später während der Abkühlung der mc-Si Kristalle, was
zu einer geringeren Rekombinationsaktivität dieser Versetzungen führt [128, 129]. Es
wurde auch tatsächlich in [128, 129] nachgewiesen, dass die mit Sauerstoffpräzipitaten
dekorierten Versetzungen eine höhere Rekombinationsstärke haben. Auch der Kohlen-
stoffgehalt kann die Bildung der Sauerstoffpräzipitate beeinflussen, die Versetzungs-
dichte erhöhen und demzufolge auch die Rekombinationsaktivität der Versetzungen
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verstärken [130]. In [131] wird berichtet, dass man anhand der Versetzungsgeometrie
die Rekombinationsaktivität der Versetzungen vorhersagen kann. Die Versetzungsclus-
ter, die aus den Versetzungen mit ähnlichen Versetzungslinien bestehen, zeigen eine
geringere Rekombinationsaktivität und die Versetzungsgrübchen sind rund. Bestehen
die Versetzungscluster aus Versetzungen mit unterschiedlichen Versetzungslinien, wei-
sen diese Cluster eine höhere Rekombinationsaktivität auf und die Versetzungsgrüb-
chen besitzen eine elliptische Form [131]. Diese Feststellung wird wiederum durch die
Dekoration mit den Verunreinigungen erklärt. Die Unregelmäßigkeit der Versetzungsli-
nien begünstigt die Ansammlung der Verunreinigungen in solchen Versetzungsclustern
[131].
In [122, 124] wird über den Zusammenhang zwischen der Versetzungsdichte und Fe-
B-Paaren berichtet. Wie schon bereits erwähnt wurde, können die Fe-B-Paare die Le-
bensdauer des mc-Si im Randbereich stark beeinträchtigen. Dabei beschreibt Wu et al.
[122], dass je höher die Versetzungsdichte ist, desto weniger Fe-B-Paare sind in diesem
Bereich vorhanden. Jedoch steigt die Konzentration der Fe-B-Paare in den Regionen
der mc-Si-Kristalle, in denen wenige Versetzungen vorhanden sind [122]. Dagegen ha-
ben Zierer et al. [124] festgestellt, dass die Fe-B-Paare-Konzentration tendenziell in
den Versetzungsclusterbereichen ansteigt, wobei jedoch kein eindeutiger Zusammen-




In diesem Kapitel werden die Messmethoden für die Charakterisierung der gezüchte-
ten Kristalle im Hinblick auf die Bestimmung der Versetzungsdichte, Kornstruktur,
Verteilung von Ausscheidungen, Ladungsträgerlebensdauer sowie der Kohlestoffkon-
zentration beschrieben. Für jede Methode wird das grundlegende Prinzip erklärt und
die Auswertung gezeigt.
3.1 Lichtmikroskopie
Die lichtmikroskopischen Aufnahmen der Proben wurden am IEP der TU Bergakade-
mie Freiberg durchgeführt. Dabei wurden die Auflichtbilder und die Versetzungsdich-
temessungen (epd-Messungen, eng. „etch pit density“) an einem Lichtmikroskop Ergo-
lux AMC von der Firma Leitz aufgenommen und die Durchlichtaufnahmen (Infrarot-
Transmissions- aufnahmen oder IR-mikroskopische Aufnahmen) mit einem Mikroskop
Axiotech der Firma Zeiss erstellt. Je nach dem Ziel der Messungen wurden die Pro-
ben dementsprechend präpariert (s. Kap. 4.2). Mit einem computergesteuerten xy-
Kreuztisch, einem Autofokus und verschiedenen Objektiven können bei allen Messun-
gen größere Probenbereiche aufgenommen und anschließend zu einem Bild zusammen-
gefügt werden.
Im Durchlichtmodus wurde hauptsächlich die Verteilung der SiC- und Si3N4- Aus-
scheidungen aufgenommen. In diesem Fall wird die doppelseitig polierte Probe von
unten mit Licht durchstrahlt. Dabei zeigen Silizium und die Ausscheidungen ein un-
terschiedliches Transmissionsverhalten. Die auftretenden Ausscheidungen absorbieren
Licht im IR-Bereich und erscheinen deswegen als schwarze Kontraste [117, 132–134].
Ausführliche Beispiele dazu sind in Kap. 5.3 gezeigt.
Die Versetzungsdichte wurde anhand von Auflichtbildern mittels der Bilderbearbei-
tungssoftware ImageC der Firma Imtronic und A4i Analysis der Firma Aquinto AG
bestimmt. Die Messungen wurden an polierten und Secco-geätzten Proben [135] mit
einer 500fachen Vergrößerung durchgeführt. Das Verfahren basiert auf der Bestimmung
und Auszählung der nach dem Ätzprozess entstehenden Versetzungsgrübchen. Dabei
werden in den Aufnahmen die Objekte wie Versetzungen, Mehrfachversetzungen und
Versetzungscluster mittels der oben genannte Software identifiziert und ausgezählt.
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Für jedes Bild können bestimmte Objektparameter (Fläche, Umfang, Feretdurchmes-
ser, Formfaktor, Konvexität, Achsenverhältnis, Eulerzahl) festgelegt werden. Das dient
u.a. dazu, andere Objekte wie z.B. Korngrenzen oder Präparationsartefakte von der
Zählung auszuschließen. Die Versetzungsdichte wird als Anzahl der Durchstoßpunkte
der Versetzungen pro Fläche gekennzeichnet. Nähere Details der Versetzungsdichtebe-
stimmung sind in [117, 132–134] zu finden.
3.2 Bestimmung der Korngröße
Die Analyse der Kornstruktur erfolgte mittels des konventionellen Bilderbearbeitungs-
programmes ImageJ (Open Source) [136, 137]. In Abb. 3.1 ist die Vorgehensweise
bei der Auswertung mit ImageJ gezeigt. Neben der Kornstruktur einer mc-Si-Probe
(Abb. 3.1a) und dem binären Bild (Abb. 3.1b) ist die gleiche Kornstruktur mit auto-
matisch erkannten Korngrenzen dargestellt (Abb. 3.1c). Die Parameter der Auswertung
wie Helligkeit, Kontrast und Erkennung der Kornränder wurden für alle Proben stets
gleich gewählt.
Abb. 3.1: a) Foto der Kornstruktur einer mc-Si Probe zusammen mit b) dem entsprechenden binären
Bild dieses Gefüges, c) einem überlagerten Foto mit den automatisch erkannten Korngrenzen und
d) einer graphischen Darstellung der kumulativen Häufigkeiten bezogen auf die Kornanzahl und die
Kornflächen.
Dabei wurden die Querscheiben der Kristalle aus dem Boden, dem mittleren und
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oberen Bereichen untersucht. Diese Scheiben wurden aus den Kristallen ausgeschnit-
ten, geschliffen, geläppt und anschließend mit einer KOH-Lösung geätzt, damit die
Kornstruktur sichtbar wird (s. Kap. 4.2.2). Danach wurden alle Proben mit einem
Fotoscanner gescannt, um die Kornstruktur als Grauwertbild zu erhalten. Alle ana-
lysierten Proben wurden einheitlich präpariert und gescannt. Anhand der bekannten
Probengröße wurden die aufgenommenen Bilder skaliert. Die ImageJ-Software ermög-
licht eine automatische Erkennung der Körner auf den Scheiben, ihre Auszählung und
die Berechnung ihrer Form und Fläche.
Zur Charakterisierung der Kornstruktur wurden die kumulativen Häufigkeiten der
Kornanzahl und der Kornflächen berechnet und graphisch dargestellt. Die kumulative
Häufigkeit beschreibt die Summierung der Kategorienhäufigkeiten. Das bedeutet, dass
die zu untersuchenden Werte in Kategorien mit einem bestimmten Inkrement einge-
teilt werden und für jede Kategorie die Anzahl der dort vorhanden Werte bestimmt
wird. Anschließend werden die Beiträge für jede Kategorie aufsummiert, was zu einer
kumulativen Häufigkeitsverteilung führt. Abb. 3.1d zeigt ein Beispiel für die Art dieser
Auswertung. Daraus geht hervor, dass ca. 60% aller Körner eine Größe ≤ 5 mm2, ca.
85% aller Körner eine Größe ≤ 10 mm2 usw. aufweisen. Wird die kumulative Häufig-
keit der Kornflächen betrachtet, ergibt sich, dass ca. 25% der Probenoberfläche mit
den Körnern ≤ 5 mm2 bzw. ca. 50% der Fläche mit den Körnern ≤ 10 mm2 besetzt ist.
Außerdem ermöglicht die Auswertemethode die Form der Körner zu bestimmen. Ei-
ne Kenngröße zur Auswertung ist das Aspektverhältnis (AV). Dieses ist durch das
Verhältnis von Hauptachse zu Nebenachse des Kornes definiert. Für 1 < AV < 2 besit-
zen die Körner eine nahezu späherische oder globulare Form. Ist das AV >2, sind die
Körner in eine Richtung gestreckt. Zum Vergleich der Proben wurde die Darstellung
des Aspektverhältnisses, genauso wie bei der Korngrößenanalyse, auf die kumulative
Häufigkeit bezogen.
3.3 Fourier-Transform-Infrarotspektroskopie
Zur Bestimmung der Kohlenstoffkonzentration in den gezüchteten Kristallen wurde die
FT-IR-Spektroskopie („Fourier-Transform-Infrarot“) [138–140] verwendet. Diese Me-
thode beruht auf der Absorption elektromagnetischer Wellen im IR-Bereich durch das
Silizium selbst sowie durch die vorhandenen Defekte. Dabei werden durch IR-Licht
Schwingungen des Gitters und der Fremdatome angeregt und charakteristische Ab-
sorptionsbanden beobachtet [138]. In Abb. 3.2 sind ein Foto des Messplatzes und das
Prinzip der FT-IR Spektroskopie gezeigt.
Die FT-IR-Messungen wurden am IEP der TU Bergakademie Freiberg mit dem FT-
IR-Spektrometer Tensor 27 der Firma Brucker mittels der Software Opus durchgeführt.
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Das Gerät verfügt über eine Michelson-Interferometer. Der Strahl von der IR-Quelle
im ausgewählten Spektralbereich wird mittels Strahlteiler C´ in zwei Strahlen geteilt.
Einer von beiden wird am feststehenden Spiegel A´ und der andere am beweglichen
Spiegel B´ reflektiert. Anschließend werden die Teilstrahlen überlagert. Dabei tritt eine
Interferenz auf, die durch die Bewegung des Spiegels B´ bzw. den Gangunterschied be-
stimmt wird. Die zu messenden Probe befindet sich außerhalb des Interferometers und
wird von dem zusammengeführten Strahl durchstrahlt [138–140]. Am Detektor wird der
Intensität-Zeit-Verlauf bzw. das Interferogramm aufgenommen und anschließend mit-
tels einer Fourier-Transformation in das IR-Spektrum umgewandelt. Zusätzlich wird
das Interferogramm einer Referenzprobe aufgenommen, um die Absorption des Silizi-
um zu bestimmen. Anhand des Interferogramms bzw. des Absorptionsspektrums kön-
nen die Konzentrationen der auftretenden Verunreinigungen ermittelt werden. Weitere
Details zu den FT-IR-Messungen sind in [117, 132–134] zu finden.
Abb. 3.2: Foto des FT-IR-Messplatzes zusammen mit der schematischen Darstellung des FT-IR-
Prinzips [138], wobei A´ den feststehenden Spiegel, B´ den beweglichen Spiegel und C´ den Strahlteiler
kennzeichnen.
3.4 Mikrowellendetektierte Photoleitfähigkeit
Die Ladungsträgerlebensdauer der gezüchteten Kristalle wurde mit der MDP-Methode
(„Microwave detected photoconductivity“) bei der Firma Freiberg Instruments GmbH
ermittelt [141, 142]. Dieses Verfahren ermöglicht kontaktlose und schnelle Messungen
von Halbleiterproben unterschiedlicher Größe, Geometrie und Oberflächenbeschaffen-
heit. In Abb. 3.3 ist ein schematischer MDP-Messplatz zusammen mit einem typischen
MDP-Messsignal und Lebensdauertopogramm dargestellt.
3.4 Mikrowellendetektierte Photoleitfähigkeit 37
Die Abb. 3.3a zeigt den prinzipiellen Aufbau eines MDP-Messplatzes. Die Messungen
basieren auf der Aufnahme des Leitfähigkeitssignals während und nach einer Bestrah-
lung der Probe mit Licht. Für die Lebensdauermessungen in der vorliegenden Arbeit
wurden Laserpulse verwendet. Dabei befindet sich die Probe unterhalb eines Hohlraum-
resonators, der zur Bildung einer stehenden Welle mit einer bestimmten Resonanzfre-
quenz im System dient. In Abb. 3.3b ist ein typischer Verlauf des MDP-Messsignals
gezeigt.
Abb. 3.3: a) Aufbau eines MDP-Messplatzes zusammen mit b) dem schematischen Verlauf eines ty-
pischen MDP-Signals und c) einem charakteristischen Lebensdauertopogramm eines mc-Si-Kristalls,
wobei n0 und n1 Ladungsträgerkonzentration im Vorpulsbereich und im stationären Zustand kenn-
zeichnen [141, 142].
Im Vorpuls-Bereich stellt sich ein thermodynamisches Gleichgewicht zwischen Re-
kombination und Generation der Ladungsträger ein. Die Ladungsträgerkonzentration
wird dabei als n0 bzw. p0 gekennzeichnet. Durch die Laserbestrahlung (Pulsbereich
in Abb. 3.3b) werden in der Probe Überschussladungsträger generiert, die in Abhän-
gigkeit von ihrer Konzentration Mikrowellenleistung absorbieren. Dabei verändert sich
die Resonanzfrequenz des Systems und demzufolge das Messsignal, welches am Mi-
krowellendetektor erfasst wird. Das Messsignal wird in eine Spannung umgewandelt
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und ist proportional zur (Photo-)Leitfähigkeit bzw. Ladungsträgerkonzentration im
Silizium. Zum Zeitpunkt t2 stellt sich ein stationärer Zustand mit den Ladungsträger-
konzentrationen n1 bzw. p1 ein. Die Überschussladungsträgerkonzentrationen ∆n bzw.
∆p sind als Differenz zwischen n1 und n0 bzw. p1 und p0 definiert. Diese sind vom
Gleichgewicht zwischen Generation und Rekombination, dem Füllen der vorhandenen
Defekte und von der optischer Anregung bestimmt. Im Transientenbereich erfolgt ein
ausgeprägter exponentieller Abfall der Leitfähigkeit bzw. Ladungsträgerkonzentration
nach dem Abschalten der Lichtquelle (s. Abb. 3.3b). Dieser Bereich besteht aus einem
schnellen Abfall durch die Rekombination der freien Ladungsträger und einem langsa-
men Defektanteil durch die Reemission der Ladungsträger aus den gefüllten Haftstellen
(„traps“). Aus dem Transientenabfall kann die effektive Ladungsträgerlebensdauer τ
bestimmt werden [141, 142].
In Abb. 3.3c ist ein typisches MDP-Topogramm einer mc-Si-Probe gezeigt. Durch Be-
wegung der Probe in x-y-Ebene wird eine räumliche Auflösung von ca. 0,5 mm erreicht.
Die Farbkodierung des Topogramms kennzeichnet verschiedene Werte der gemessenen
Lebensdauer. Weitere Details zur MDP-Methode sind in [141, 142] zu finden.
3.5 Rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen
Das Rasterelektronenmikroskop (REM) ist eine etablierte Methode zur Untersuchung
der Probentopografie bzw. -oberfläche. Dabei wird die Probe mittels eines Elektronen-
strahls abgerastet [53]. Eine wichtige Methode stellt die Energiedispersive Röntgen-
spektroskopie oder EDX („Energy Dispersive X-ray Spectroscopy“) dar [143]. Diese
wird für die Bestimmung der Elementenzusammensetzung der zu analysierenden Pro-
be verwendet. Zur Analyse der Kristallorientierung, Verteilung der Korngrenzen und
Phasenanalyse wird das EBSD-Verfahren („Electron Backscatter Diffraction“) verwen-
det [144–152].
In der vorliegenden Arbeit wurde die EBSD-Methode hauptsächlich für die Ana-
lyse der Kornorientierung, Verteilung der Korngrenzen und Aufklärung der Verset-
zungsbewegung genutzt. Die Messungen erfolgten am Institut für Keramik, Glas- und
Baustofftechnik (IKGB TU Bergakademie Freiberg) an einem REM XL 30 der Firma
Philips. Die EBSD-Methode basiert auf der Detektion der Beugung von rückgestreuten
Elektronen. Die Messungen erfolgten an geschliffenen, polierten und mit Secco-Lösung
geätzten Proben (s. Kap. 4.2). Die Beschleunigungsspannung betrug 20 kV und die Pro-
be wurde um 70○ gekippt, um ein optimales Beugungsbild zu erhalten. In Abb. 3.4a
und b sind schematisch die Messanordnung und Entstehung des Beugungsbildes dar-
gestellt. Die EBSD-Messeinheit besteht aus einem empfindlichen Phosphorschirm und
einer CCD-Kamera („Charge Coupled Device“). Das Probenkoordinatensystem wird
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normalerweise auf eine Blechprobe bezogen, wobei die Achsen des Probenkoordinaten-
systems parallel zur Walzrichtung (WR), Blechnormalen (BN) und Querrichtung (QR)
sind. Durch die Wechselwirkung zwischen dem einfallenden Elektronenstrahl und Pro-
be tritt eine diffuse Streuung auf, sodass sich die rückgestreuten Elektronen in alle
Richtungen bewegen. Einige können erneut elastisch an den Netzebenen entsprechend
der Bragg-Gleichung gebeugt werden [144, 146–148, 150, 152]:
n ⋅ λ = 2 ⋅ dhkl ⋅ sin θ (3.1)
wobei n die Beugungsordnung, λ die Wellenlänge der Elektronen, dhkl den Netzebenen-
abstand (s. Gl. 2.21), {hkl} die Miller-Indizes einer Netzebene und θ den Bragg-Winkel
kennzeichnen.
Abb. 3.4: a) Schematische Darstellung des Prinzips der EBSD-Methode und b) Entstehung der
Kikuchi-Bilder zusammen mit c) einer EBSD-Messung und d) einer typischen Auswertung zur Be-
stimmung der Orientierung [144, 146, 148, 150, 152].
Aufgrund der Elektronenbeugung in alle Richtungen entstehen zwei Beugungskegel
(auch Kosselkegel genannt) für jede Netzebene mit einem Winkelabstand von 2θ. Die
Beugungskegel sind sehr flach und besitzen einen Öffnungswinkel von ca. 180○. Proji-
ziert man sie auf einen Phosphorschirm (s. Abb. 3.4a), sind zwei nahezu gerade Linien
(Kikuchi-Linien) deutlich zu erkennen. Die Spur der Ebene selbst liegt in der Mitte
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zwischen den beiden Kikuchi-Linien. Da die Elektronenbeugung an allen Netzebenen
im Kristall stattfindet, erhält man als Ergebnis ein Kikuchi-Beugungsmuster mit vielen
Kikuchi-Linien, die den jeweiligen Netzebenen entsprechen. In Abb. 3.4c ist ein Bei-
spiel einer EBSD-Messung gezeigt. Die Probe wird mit einer bestimmten Schrittweite
abgerastert und jeder Punkt der Probe ergibt ein Kikuchi-Muster. Die Kikuchi-Muster
ändern sich je nach der Orientierung einzelner Körner der Probe und werden mittels
einer CCD-Kamera aufgenommen [144, 146, 148, 150, 152].
Die Indizierung der Kikuchi-Beugungsmuster (s. Abb. 3.4d) erfolgt automatisch
mit Hilfe der EDAX TSL OIM Data Collection Software (Version 5.3.1) der Firma
EDAX/AMETEK. Dafür wird die sogenannten Hough-Transformation verwendet [144,
148, 152], durch welche die Linien in Punkte umgewandelt werden. Anschließend werden
die Winkel zwischen den Kikuchi-Linien mit den theoretischen Werten für die jeweilige
Kristallsymmetrie des Materials verglichen und anhand verschiedener Vergleichspara-
meter nach einer Übereinstimmung gesucht. Als Ergebnis werden für jeden gemessenen
Punkt bzw. jede Orientierung drei Euler-Winkel erhalten, die die kristallographische
Orientierung (K) des Kornes in Bezug auf ein äußeres Probenkoordinatensystem (P)
beschreiben (s. Abb. 3.4d, 3.5).
Abb. 3.5: a) Darstellung der Euler-Winkel ϕ1, Φ und ϕ2 zur Überführung des Probenkoordinatensys-
tems (P) in das kristallographische System (K) zusammen mit b)-d) der damit verbundenen Rotatio-
nen [149] .
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Die Euler-Winkel stellen die Lage des Probenkoordinatensystems relativ zum kristal-
lographischen System dar. Meistens werden die Euler-Winkel ϕ1, Φ und ϕ2 nach Bunge
deﬁniert [145, 146, 148, 149]. Diese beschreiben drei Rotationen, die das Probenkoor-
dinatensystem in das kristallographisches System überführen. In Abb. 3.5a sind die
Koordinatensysteme gezeigt und in Abb. 3.5b-d die drei Rotationen. Als Erstes wird
um die ZP -Achse um den Winkel ϕ1 rotiert, um die XP -Achse in die Ebene XK-YK zu
überführen (s. Abb. 3.5b). Danach folgt die Drehung um X ′P um den Winkel Φ, um
die Y ′P -Achse in die Ebene XK-YK und Z
′
P -Achse parallel zur ZK-Achse zu bringen (s.
Abb. 3.5c). Als letztes erfolgt die Rotation um die Z ′P -Achse um den Winkel ϕ2, um
die X ′P - und Y
′′
P -Achsen parallel zu den XK- und YK-Achsen und Z
′
P -Achse parallel zu
ZK (s. Abb. 3.5d) zu überführen. Anhand der Euler-Winkel können die Miller-Indizes
der kristollographischen Ebenen bestimmt werden, die die Orientierung der Körner
darstellen.
Die Auswertung der EBSD-Messungen erfolgt mittels der TSL OIM Analysis Soft-
ware (Version 5) [151]. Ein Beispiel dafür ist Abb. 3.6 gezeigt.
BN-Richtung 
WR-Richtung 
~[1 1 3] 
~[1 1 0] 
~[1 1 1] 
~[1 1 2] 
_ 
_ 
Abb. 3.6: Elektronmikroskopische Aufnahme und die farbkodierten Orientierungsmaps einer mc-Si
Probe in BN- und WR-Richtung (s. Abb. 3.4). Das Farbdreieck beschreibt die Orientierung der Körner
in die entsprechende Richtung und die Miller-Indizes zeigen die ungefähre Orientierung der Körner
dieser Probe.
Hier wurde ein Probenbereich in 250facher Vergrößerung mit einer Schrittweite von
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10 µm abgerastert. Jedem Messpunkt wurde gemäß seiner Orientierung bzw. Euler-
Winkel eine Farbe zugeordnet. Das Orientierungsdreieck dient zum schnellen Ablesen
der Kornorientierungen. Um eine eindeutige kristallographische Lage jedes einzelnen
Kornes zu definieren, werden immer Orientierungsmaps in zwei Richtungen dargestellt.
In Abb. 3.6 sind die Kornorientierungen zweier Körner in BN- und WR-Richtung ge-
zeigt. Die ungefähre Orientierung jedes Korns ist durch die Miller-Indizes gekennzeich-
net.
Für die vorliegende Arbeit werden zur Charakterisierung der Kornorientierung Polfi-
guren verwendet [54, 146, 148, 149]. Sie wurden separat mit MATLABMTex gezeichnet.
In Abb. 3.7 ist das Prinzip einer (100)-Polfigur gezeigt.
Abb. 3.7: Das Prinzip der Polfiguren am Beispiel einer (100)-Polfigur. BN, WR und QR bezeichnen
das Probenkoordinatensystem [54, 146, 148, 149].
Da Silizium zum kubischen Kristallsystem gehört, ist die Elementarzelle in der Form
eines Würfels zu beschreiben. Für die Konstruktion der Polfiguren wird die Orien-
tierungskugel verwendet, wobei die Normalen der entsprechenden kristallographischen
Ebenen (in diesem Fall {100}) bis zum Durchstoß mit der Kugeloberfläche verlängert
werden (Punke 1, 2 und 3). Meistens wird die obere Kugeloberfläche bzw. positive He-
misphäre genutzt. Verbindet man diese Punkte mit dem Südpol der Kugel, so entstehen
die stereographischen Projektionen der {100}-Ebenen auf die Äquatorebene der Ku-
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gel. Diese zweidimensionale Darstellung wird als Polﬁgur bezeichnet. Sie beschreibt die
Lage der kristallographischen Ebenen im Kristall und kann so z.B. zur Identiﬁzierung
der Versetzungsbewegung benutzt werden.
3.6 Spuren auf parallelen Oberﬂächen
Die Methode „Spuren auf parallelen Oberﬂächen“ (SPO oder engl. „Traces on two
parallel surfaces“) wurde für die genauere Analyse der kristallographischen Ebenen
verwendet [153], da bei der EBSD-Analyse nur die Spur der Netzebenenschar ermittelt
wird. Mittels SPO-Methode können die genauen Miller-Indizes der Ebenen bestimmt
werden. Die Methode basiert auf kombinierten EBSD-, IR- und Auﬂichtmikroskopi-
schen Messungen und berücksichtigt die Techniken und Überlegungen aus [154]. Dafür
werden doppelseitig polierte und Secco-geätzte Proben benötigt. In Abb. 3.8 ist das
Prinzip der SPO-Methode zusammen mit den lichtmikroskopischen Aufnahmen gezeigt.
b) a) 
t 
Abb. 3.8: a) Überlapptes Bild der Auﬂicht- und Durchlicht-Aufnahmen zusammen mit b) dem Prinzip
der SPO-Methode. Die für die Auswertung benötigten Winkel α, β und Φ, sowie der Abstand zwischen
den Ebenenspuren sind entsprechend gekennzeichnet [153].
Die Probenobeﬂäche wird im Auﬂichtmodus und die Unterseite der Probe im Durch-
lichtmodus (IR-Modus) am Lichtmikroskop aufgenommen (s. Kap. 3.1). In Abb. 3.8a
ist ein überlagertes Bild der beiden Aufnahmen gezeigt. Die Oberseite der Probe ist rot
und die Unterseite grün markiert. Mittels einfacher geometrischer Messungen können
die für die Auswertung benötigte Winkel α, β und Φ bestimmt werden, die die Lage
der Korngrenze charakterisieren (s. Abb. 3.8b). Die Winkel α und β sind die Winkel
zwischen den Korngrenzenspuren und der ⃗SX-Achse. Der Winkel Φ, der den Winkel
zwischen der Korngrenze und der ⃗SZ-Achse bezeichnet, kann anhand der Probendicke
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t und dem Abstand d zwischen den Spuren der Ebene auf der Ober- und Unterseite
bestimmt werden:
tan Φ = d
t
(3.2)
Anhand dieser Winkel und der EBSD-Messungen können die Normalvektoren der zu
analysierenden Ebenen und anschließend die genauen Miller-Indizes ermittelt werden.
Dafür werden komplexe mathematische Berechnungen verwendet, die in [154] detailliert
beschrieben sind.
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4 Versuchsanlage und numerische
Simulation
In diesem Kapitel werden die Kristallzüchtungsanlage sowie die Prozessführung und die
Züchtungsversuche beschrieben. Im Einzelnen werden die Ergebnisse der numerischen
Simulation für die verwendeten Züchtungskonfigurationen gezeigt. Anschließend wird
die Probenpräparation für die angewendeten Messmethoden dargestellt.
4.1 Kristallisationsexperimente
4.1.1 Induktionsanlage und Züchtungskonfiguration
Die Züchtung von mc-Si erfolgte nach dem vertikalen Bridgman-Verfahren (s. Kap. 2.1.2)
in einem Hochvakuum-Induktionsofen VSG 002 DS der Firma PVA TePla AG. Die
Anlage selbst und die schematische Darstellung des Züchtungsaufbaus sind in Abb. 4.1
dargestellt. Der Ofen besteht aus einem doppelwandigen Edelstahlkessel, worin sich
eine Induktionsspule und ein Rotationshubtisch befinden.
Mittels der wasssergekühlten Induktionsspule (Durchmesser 200 mm, Höhe 150 mm,
10 Windungen) wird das Ausgangsmaterial erwärmt und anschließend aufgeschmolzen.
Die Einspeisung der Leistung erfolgt über einen Mittelfrequenzgenerator der Firma
EMA Schultze GmbH & Co. KG mit einer maximalen Leistung von 20 kW und einer
maximalen Frequenz von 10 kHz. Dabei wird die Frequenz in Abhängigkeit von den
eingesetzten Materialien automatisch eingestellt. Im Innern der Spule befindet sich der
Züchtungsaufbau, der aus einem Schmelztiegel, einem Suszeptor und einer Isolation
besteht. Die Komponenten des Züchtungsaufbaus sind in Abb. 4.2 gezeigt.
Der Schmelztiegel ist aus Quarzkeramik gefertigt und mit Siliziumnitrid beschichtet.
Die Beschichtung dient als Diffussionsbarriere für Verunreinigungen und zum besseren
Auslösen des Kristalls aus dem Tiegel. Für die Züchtungsexperimente wurden zylindri-
sche Tiegel mit 60 und 105 mm Durchmesser verwendet, welche beim Herauslösen des
Kristalls zerstört werden.
Der Suszeptor wird benötigt, um das Ausgangsmaterial (Silizium mit „electronic
grade“-Qualität), das im festen Zustand nur eine sehr geringe elektrische Leitfähig-
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Abb. 4.1: Hochvakuum-Induktionsofen für die Züchtung von mc-Si-Kristallen und schematische Dar-
stellung des Züchtungsaufbaus
keit aufweist, effektiv aufschmelzen zu können. Im Suszeptor werden Wirbelströme
induziert und die resultierende Wärme durch Wärmeleitung und -strahlung an den
Tiegel mit dem Silizium übetragen. Bei den Züchtungsexperimenten wurden Graphit-
und Molybdän-Suszeptoren (Versuchsserien A und B) verwendet. Für den Graphit-
Aufbau wurde ein zylindrischer Suszeptor aus Spezialgraphit der Firma SGL Carbon
GmbH eingesetzt. Die graphitfreien Experimente wurden in zylindrischen Molybdän-
Suszeptoren der Firma H.C. Starck GmbH durchgeführt.
Zur Minimierung der Wärmeverluste wurde jeder Züchtungsaufbau mit einem Iso-
lationsmaterial umwickelt. Für den Graphit-Aufbau wurde der Graphitfilz GFA5 der
Firma SGL Carbon GmbH eingesetzt. Für die graphitfreie Konfiguration wurde Alumi-
niumoxid der Firma RATH GmbH (ALTRAFORM, Vakuumformteil) verwendet. Die
Isolation wird in beiden Fällen mit einem thermostabilen Quarzgewebe fixiert.
Die Induktionsschmelzanlage ist wassergekühlt und verfügt über ein Vakuum- und
ein Gassystem. Eine Membran-Vorvakuumpumpe MD8 und eine Turbomolekularpum-
pe TMH520 der Firma Pfeiffer Vacuum GmbH dienen zur Erzeugung des Vakuums.
Die verwendeten Vakuumpumpen ermöglichen einen Arbeitsdruck von 2 mbar (Vor-
vakuumpumpe) bzw. 10−6 mbar (Turbomolekularpumpe). Mit Hilfe des vorhandenen
Gassystems kann die Züchtung unter einer Gasatmosphäre mit definiertem Druck statt-
finden. In dieser Arbeit wurden als Prozessgas durchgängig Argon bei einem Druck von
300 mbar verwendet.
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Abb. 4.2: Darstellung der Komponenten und Materialien des Züchtungsaufbaus: 1 - Si-
Ausgangsmaterial (eg-Qualität); 2 - zylindrischer Schmelztiegel aus Quarzkeramik; 3 - Graphitsus-
zeptor und -isolation; 4 - Mo-Suszeptor und Al2O3-Isolation
Der Züchtungsaufbau wurde auf einem Rotationshubtisch positioniert, der sowohl die
Absenkung als auch die Rotation ermöglicht. Die Absenkung des Hubtisches aus der
heißen Zone innerhalb der Induktionsspule gewährleistet eine gerichtete Erstarrung des
Siliziums. Die Absenkgeschwindigkeit bzw. Rotationsgeschwindigkiet des Hubtisches
kann im Bereich von 1-50 mm/h bzw. 0-20 U/min eingestellt werden. Eine zusätzliche
Kupferplatte dient zur besseren Wärmeabfuhr im Bereich des Tiegelbodens.
Die Einstellung der Prozessparameter, wie Arbeitsdruck, Leistung, Absenkrate und
Gasdurchfluss erfolgte am Elektronik-Steuergerät SE-404 der Firma Stange Elek-
tronik GmbH. Die typischen Prozessparameter für die Züchtungsversuche sind in
Kap. 4.1.3 detailliert beschrieben. Am Edelstahlkessel befinden sich mehrere Stutzen
mit Schaugläsern und Vakuumflanschen, die zur visuellen bzw. thermischen Prozess-
kontrolle dienen (s. Kap. 4.1.2).
4.1.2 Prozessführung und -charakterisierung
Vor jeder einzelnen Züchtung erfolgte eine Ofenreinigung. Dies gewährleistet, dass wäh-
rend des Züchtungsprozesses keine Verunreinigungen aus dem Kessel in die Silizium-
Schmelze eindringen können. Der Ofenkessel wurde zunächst mit Wasser und dann mit
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Aceton und Ethanol gereinigt. Der Graphit-Suszeptor wurde durch mechanische Rei-
nigung, Entfettung und chemische Reinigung in kochendem Königswasser (HCl (30%)
und HNO3 (65%) im Verhältnis 3:1) gesäubert. Der Molybdän-Suszeptor wurde durch
Beizen in einem Gemisch aus HNO3 (65%) und H2SO4 (95%) (Verhältnis 1:4) gerei-
nigt. Anschließend wurden beide Suszeptoren gründlich in deionisiertem Wasser im
Ultraschallbad gespült. Das Spülen wurde bei einer elektrischen Leitfähigkeit des Spül-
wassers von 1 µS/cm abgeschlossen.
Vor jedem Kristallisationsversuch wurden die Komponenten des Züchtungsaufbaus
(Schmelztiegel, Suszeptor und Isolation) thermisch behandelt (vgl. Abb. 4.2). Während
bei der Versuchsserie A (Graphit-Aufbau) der gesamte Züchungsaufbau im Induktions-
ofen bei 1000○C ca. 4 Stunden ausgeglüht wurde, erfolgte das Ausglühen der einzelnen
Komponenten der Versuchsserie B (graphitfreier Aufbau) im Induktionsofen sowie im
Oxidationsofen. Die Al2O3-Isolation wurde im Oxidationsofen bei 1100○C unter Vaku-
um ca. 6 Stunden und das Quarz-Gewebe in Luftatmosphäre bei 900○C ca. 4 Stun-
den ausgeglüht. Danach wurde der gesamte graphitfreie Aufbau im Induktionsofen bei
1000○C ca. 4 Stunden thermisch behandelt.
Nach dem Ausglühen wurden die Züchtungskomponenten zusammengebaut und der
Schmelztigel mit hochreinem Silizium beschickt. Das Ausgangsmaterial wurde davor
entfettet und in einem Gemisch aus HNO3 (65%), HF (40%), CH3OOH (100%) im
Verhältnis 5:3:3 geätzt. Danach wurde das Silizium mit deionisiertem Wasser säurefrei
gespült, bis die elektrische Leitfähigkeit des Wassers Werte ≤ 1 µS/cm erreicht hat und
anschließend unter Vakuum getrocknet.
Die Züchtung vom mc-Si erfolgte durch die Steuerung der Temperatur, die über
die Leistung des Mittelfrequenzgenerators eingestellt werden kann. Deshalb wurden
die Temperaturmessungen am Suszeptor, an der Isolation und am Hubtisch mittels
verschiedener Thermoelemente (Typ B und Typ S), sowie die Temperaturmessung
der Siliziumoberfläche mittels Pyrometer durchgeführt, um den Temperaturverlauf zu
kontrollieren. In Abb. 4.3 sind am Beispiel eines Experimentes mit Kristalldurchmesser
von 60 mm der typische Leistungsverlauf und der resultierende Temperaturverlauf am
Suszeptor gezeigt.
Der Züchtungsprozess kann in vier Phasen eingeteilt werden: 1) Aufschmelzen; 2)
Homogenisieren; 3) Erstarren; 4) Abkühlen. In dem in Abb. 4.3 dargestellten Beispiel
setzt der Schmelzprozess bei 15% der maximalen Spulenleistung ein. Dies ist durch
einen Abfall der Temperatur am Suszeptor gekennzeichnet. Ist das Siliziumgut kom-
plett aufgeschmolzen, steigt die Temperatur erneut, weil keine Schmelzwärme mehr
benötigt wird. Im dargestellten Fall wurde der Temperaturanstieg durch die Änderung
der Leistung begrenzt. In der Homogenisierungsphase wird die Leistung verringert und
bis zum Erreichen einer konstanten Temperatur gehalten. Danach beginnt die Ab-
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Abb. 4.3: Typische Temperatur- und Leistungsverläufe sowie Prozessphasen für ein Züchtungsexpe-
riment mit Tiegel- bzw. Kristalldurchmesser von 60 mm. Das Messthermoelement war außen am
Suszeptor in einer Höhe von 60 mm oberhalb des Tiegelbodens positioniert.
senkung des Tiegels mit der Si-Schmelze aus dem Spulenbereich in die kalte Zone.
Der Beginn des Erstarrungsprozesses wird duch eine leichte Erhöhung der Temperatur
aufgrund der frei werdende Kristallisationswärme angezeigt. Ein erneuter Anstieg der
Temperatur deutet auf das Ende der Kristallisation aufgrund der Resterstarrung hin.
Sie tritt aufgrund der schlagartigen Erstarrung der restlichen Si-Schmelze infolge von
der Ausdehnung des Siliziums und gleichzeitigem Platzen der vorhandenen SiC-Kruste
(s. Kap. 5.1) auf. Links in der Abb. 4.4 ist der Bereich der Resterstarrung im oberen
Bereich des Kristalls zu erkennen. Aus dem Temperaturprofil in Abb. 4.3 kann die
mittlere Wachstumsgeschwindigkeit anhand der Zeitdauer zwischen Beginn und Ende
der Erstarrung bestimmt werden. Für die Kristalle mit einem Durchmesser von 105 mm
ergibt sich ein ähnlicher Temperaturverlauf.
4.1.3 Züchtungsversuche
In Tab. 4.1 sind die in dieser Arbeit untersuchten Kristalle mit den wichtigsten Züch-
tungsparametern zusammengefasst. Alle Versuche wurden unter Argon-Atmosphäre
mit einem Druck von ca. 300 mbar durchgeführt. Das Prozessregime (s. Kap. 4.1.2)
wurde stets beibehalten. Auch die Einwaage für die einzelne Versuche wurde nicht ver-
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ändert. Für die Züchtungsversuche mit zylindrischen Tiegeln mit einem Durchmesser
von 60 mm wurden 350 g des Ausgangsmaterials eingesetzt, während die Einwaage für
die Versuche mit den Tiegeln mit einem Durchmesser von 105 mm 850 g betrug.
Wie schon in Kap. 4.1.1 erwähnt, wurden die Experimente in zwei Versuchsserien ein-
geteilt: Serie A (Graphit-Konfiguration mit Graphitsuszeptor und Graphitfilz-Isolation)
und B (graphitfreie Konfiguration mit Molybdänsuszeptor und Al2O3-Isolation). Ab-
gesehen von den verwendeten Materialien wurden bei den Versuchen vor allem die
Absenkgeschwindigkeit gezielt variiert. In der vorliegenden Arbeit wird dabei gene-
rell zwischen langsamer Züchtung (Absenkgeschwindigkeiten 2 mm/h, 5 mm/h) und
schneller Züchtung (Absenkrate 20 mm/h, 45 mm/h) unterschieden. Neben der Absenk-
geschwindigkeit ist in Tab. 4.1 für jeden Züchtungsversuch auch die mittlere Wachs-
tumsgeschwindigkeit angegeben, die aus der Zeitdauer zwischen Beginn und Ende der
Erstarrung ermittelt wurde (s. Abb. 4.3).
Tab. 4.1: Übersicht der Züchtungsversuche.
Versuchserie Tiegel- Absenk- Mittlere Wachstums-
und Kristall- durchmesser geschwindigkeit geschwindigkeit
nummer [mm] [mm/h] [mm/h]
A1 105 2 4
A2 105 5 7,5
A3 105 20 26
A4 105 5 7,5
A5 60 45 57
B1 105 2 4
B2 105 20 20
Zusätzlich zu den in Tab. 4.1 gelisteten Kristallen wurde eine Vergleichsprobe C1
aus kommerziell gezüchteten EFG-Si präpariert, um den Einfluss der Züchtungsbedin-
gungen auf die strukturellen Eigenschaften der Kristalle zu untersuchen.
4.2 Probenpräparation
Für die Analyse der gezüchteten Kristalle wurden ca. 2 mm dicke Längs- oder Quer-
scheiben aus dem Kristall geschnitten. Das Schneiden der auf einer Graphitplatte mit-
tels Phthalat aufgeklebten Si-Kristalle erfolgt mit einer Diamantkreissäge. Der Schnitt-
plan ist in Abb. 4.4 gezeigt. Die Präparation der Proben erfolgte durch Schleifen und
Polieren oder durch Schleifen und Läppen sowie ggf. durch anschließendes Ätzen. Die
Präparationsprozedur richtet sich nach der verwendete Analysenmethode und der Be-
schaffenheit der Proben.
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Abb. 4.4: Ein gezüchteter mc-Si Kristall (Durchmesser 105 mm) und der Schnittplan für die Längs-
und Querscheiben der untersuchten mc-Si-Kristalle [155].
Abb. 4.5: Übersicht der Messbereiche für die Charakterisierungsmethoden.
Die Messbereiche für die verwendeten Messmethoden sind in Abb. 4.5 gezeigt. Die
Messungen der Verteilung der Ausscheidungen und der Lebensdauer wurden auf den
gesamten Quer- und Längsscheiben durchgeführt. Die Korngröße bzw. Kornform und
deren Verteilung wurden ebenfalls auf den kompletten Querscheiben bestimmt. Die
Versetzungsdichte-Messungen wurden auf den Querscheiben durchgeführt. Dabei wur-
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de ein Messbereich von ca. 11 × 40 mm2 in der Mitte der Probe aufgenommen (s.
Abb. 4.5). Bei den FT-IR-Messungen wurde ein axiales Konzentrationsprofil in der
Mitte der Längsscheiben aufgenommen. Die REM/EDX-, EBSD und SPO-Messungen
wurden auf den verschiedenen Quer- und Längsscheiben durchgeführt. Dabei wurden
Proben unterschiedlicher Größe präpariert. Die Messeinstellungen variierten je nach der
Messstelle auf der Probe. Eine detaillierte Beschreibung der Präparationsvorgänge ist
in den nachfolgenden Kapiteln enthalten. In Tab. 4.2 sind die Präparationstechniken für
die Längs- und Querscheiben in Abhängigkeit von den verwendeten Analysentechniken
zusammengefasst (vgl. Kap. 3).
4.2.1 Schleifen, Polieren und Läppen
Das Schleifen und Polieren der Proben wird auf einer Schleif- und Poliermaschine Tegra
Pol-35 der Firma Struers GmbH durchgeführt. Vor dem Schleifen müssen die scharfen
Ecken und Kanten der Probe mit SiC-Schleifpapier entgratet werden, weil solche beim
Schleifen Kratzer auf der Probenoberfläche hinterlassen können. Danach wird die Probe
mit Quarzwachs auf Hydrokarbonatbasis von der Firma Logitech auf einem Proben-
halter bei ca. 150○C aufgeklebt.
Das Schleifen der Proben erfolgt mit Diamant-Scheiben MD-Piano der Firma Struers
(Planschleifscheiben mit Diamant-/Kunststoffbeschichtung) unterschiedlicher Körnung
(120, 220, 600, 1200) und anschließend mit SiC-Papier mit 2400er Körnung. In jedem
Schleifschritt wird die Probe mit 300 U/min bei einer Anpresskraft von 30 N rotiert.
Als Schmiermittel wird beim Schleifen Wasser verwendet. Die Schleifzeit richtet sich
nach der Probenbeschaffenheit.
Das Polieren der mc-Si-Proben folgt direkt nach dem Schleifen. Dafür werden Po-
liertücher der Firma Struers MD-Pan (hartes Feinschleiftuch), MD-Dur (hartes Seiden-
tuch) und MD-Nap (weiches Kunstfasertuch) sowie Diamantsuspension mit polykristal-
linen Diamanten verschiedener Partikelgrößen (9 µm, 1 µm und 0,25 µm) verwendet,
die nacheinander eingesetzt werden. Statt Wasser wird als Kühl- und Schmiermittel
Lubricant der Firma Struers auf Diamantbasis benutzt, um die Suspension besser auf
dem Poliertuch zu verteilen. Bei jedem Polierschritt wird die Probe mit 150 U/min bei
einer Anpresskraft von 60 N rotiert. Der letzte Polierschritt mit dem Poliertuch MD-
Nap und der Suspension mit der Körnung 0,25 µm wird erneut mit einer Anpresskraft
von 30 N wiederholt. Die Polierzeit ist bei jedem Schritt von der Probenbeschaffenheit
abhängig.
Nach Schleifen und Polieren wird die Probe vom Probenhalter durch das Erwärmen
des Probenhalters auf 150○C und Verflüssigung des Wachses entfernt. Soll die Probe
doppelseitig poliert werden, wird sie mit der polierten Seite erneut auf dem Proben-
halter aufgeklebt und die Schleif- und Polierschritte werden wiederholt.
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Tab. 4.2: Übersicht der Probenpräparation für verschiedene Analysenmethoden.
Analysen- Analysen- Art Politur Ätzen
methode Parameter der Probe
FT-IR Kohlenstoff- Längsscheiben Schleifen, -
konzentration Polieren,
doppelseitig
MDP Ladungsträger- Längsscheiben, Schleifen, -
lebensdauer Querscheiben Polieren,
einseitig
Versetzungsdichte- Versetzungsdichte Querscheiben Schleifen, Secco-Ätze
messung Polieren,
einseitig
Bildverarbeitung Korngröße/ Querscheiben Schleifen, KOH-Ätze
über ImageJ -verteilung Läppen
IR-Durchlicht- Verteilung von Längsscheiben, Schleifen, Ausscheidungs
Mikroskopie Ausscheidungen Querscheiben Polieren, -ätze
doppelseitig




REM Versetzungen Längsscheiben, Schleifen, Secco- und
Ausscheidungen Querscheiben Polieren, Ausscheidungs-
einseitig, ätze
doppelseitig
EDX Zusammensetzung Längsscheiben, Schleifen, Secco- und
von Ausscheidungen Querscheiben Polieren, Ausscheidungs-
einseitig, ätze
doppelseitig




Die Reinigung der Proben erfolgt durch mehrmalige Spülung in Aceton und Metha-
nol im Ultraschallbad. Danach wird die Probe in deionisiertem Wasser gespült und
anschließend mit Druckluft getrocknet.
Für die Analyse der Korngröße werden die Proben nur geschliffen und anschließend
geläppt. Das Läppen der mc-Si-Proben wird mit dem Gemisch aus SiC-Läpppulver
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der Firma Logitech mit 320er und 600er Körnung und deionisiertem Wasser auf einer
Glasplatte durchgeführt.
4.2.2 Ätzen
In Abhängigkeit von der vorgesehenen Probencharakterisierung (vgl. Tab. 4.2) wird
entweder eine Secco-Ätze [135], Ausscheidungsätze [45] oder KOH-Ätze verwendet. Für
die Bestimmung der Versetzungsdichte wird die Secco-Ätze eingesetzt, um Versetzun-
gen und Korngrenzen sichtbar zu machen. Die Mischung für die Secco-Ätze besteht aus
HF (40%) und K2Cr2O7 verdünnt mit H2O im Verhältnis 2:1. Die Proben werden un-
ter Berücksichtigung ihrer Mikrostruktur bis zu 2min geätzt. Die 30%-KOH-Ätze wird
auf 70○C erwärmt und für die Korngrößenbestimmung eingesetzt. Die Ätzdauer beträgt
3 min. Um die Ausscheidungen nachzuweisen, wurden die Proben in einer Mischung
aus HNO3 (65%) und HF (40%) im Verhältnis 8:1 für 5 min geätzt. Nach diesen Ätz-
verfahren werden die Proben in deionisiertem Wasser gereinigt und anschließend mit
Druckluft getrocknet.
4.3 Numerische Simulation der Züchtungsanlage
Zum besseren Verständnis der Verhältnisse in der Schmelze und deren Einfluss auf
die Eigenschaften der gezüchteten Kristalle wurden numerische Simulationen für die
beiden Züchtungskonfigurationen durchgeführt. Dabei wurden die kommerziellen Soft-
warepakete OPERA der Firma Cobham Technical Service zur Berechnung der Fluss-
dichte, Wirbelströme und Lorentzkraft und FIDAP zur Berechnung der Schmelzströ-
mung angewendet. Die numerischen Simulationen wurden im Rahmen einer Studie am
Helmholtz-Zentrum Dresden-Rossendorf (HZDR) von Dr. V. Galindo durchgeführt.
Die thermischen Randbedingungen wurden auf der Basis der Temperaturmessungen
während der Züchtungsexperimente (s. Kap. 4.1.2) mit Hilfe der Software CrysMas
[156] ermittelt. Die numerischen Simulationen wurden unter Berücksichtigung der geo-
metrischen und elektrotechnischen Prozessparameter durchgeführt.
In Abb. 4.6 ist die Verteilung der magnetischen Flussdichten und Stromdichten für
beide Züchtungskonfigurationen dargestellt, die durch den Wechselstrom der Spule in
der Schmelze induziert werden. Sie weisen in beiden Konfigurationen eine ähnliche
Verteilung auf. Die niedrigen Werte der Fluss- und Stromdichten bei der graphitfreien
Konfiguration können durch die höhere Leitfähigkeit des Molybdäns im Vergleich zum
Graphit erklärt werden. Dadurch wird das Magnetfeld der Induktionsspule und da-
mit die in der Schmelze induzierte Lorentzkraft signifikant abgeschirmt. Auf der Basis
dieser Berechnungen wurde die Verteilung der zeitgemittelten Lorentzkraft simuliert
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(s. Gl. 2.7), die eine Strömung in der Schmelze produziert (Abb. 4.7). Die induzier-
te Lorentzkraft weist in beiden Konfigurationen ebenso eine ähnliche Verteilung auf.
In beiden Fällen tritt die maximale Lorentzkraft im oberen Teil der Schmelze auf.




0          9,0E-03      1,8E-02 
 Flussdichte [T] 
0           2,5E+06     5,0E+06 
 Stromdichte [A/m2] 
a) 
b) 
0           1,2E-03       2,4E-03 
 Flussdichte [T] 
0            3,5E+05      7,0E+05 
 Stromdichte [A/m2] 
Abb. 4.6: Darstellung der induzierten Fluss- und Stromdichte in a) der graphithaltigen und b) der
graphitfreien Konfiguration [155].
Die Berechnung der Schmelzströmung unter dem Einfluss des thermischen Auftriebes
und der induzierten Lorentzkraft erfolgte mit dem Programm FIDAP durch die Lösung
der Navier-Stokes-Gleichung mit der Boussinesq-Näherung (s. Gl. 2.5). In Abb. 4.7 ist
die Züchtungskonfiguration zusammen mit den berechneten Strömungsgeschwindigkei-
ten im graphithaltigen (Abb. 4.7a) und im graphitfreien Aufbau dargestellt (Abb. 4.7b).
Dabei stellte sich heraus, dass die Auftriebskonvektion im Vergleich zur elektro-
magnetischen Strömung in beiden Züchtungskonfigurationen vernachlässigbar ist. Die
maximale Strömungsgeschwindigkeit durch den Auftrieb beträgt in der graphithaltigen
Konfiguration lediglich 0,006 m/s und in der graphitfreien 0,004 m/s im Vergleich zu
0,14 m/s bzw. 0,016 m/s durch die induzierte Strömung. Es wurde festgestellt, dass
die Strömungsgeschwindigkeit bei der graphithaltigen Konfiguration deutlich höher ist
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als bei der graphitfreien Konfiguration. Das ist auf die unterschiedliche Eindringtie-
fe bzw. Abschirmung des elektromagnetischen Feldes und somit die unterschiedliche
Lorentzkraftdichte zurückzuführen (s. Abb. 4.6 und 4.7a).
Die Strömungsgeschwindigkeit wirkt sich direkt auf die Verteilung von Verunreini-
gungen in der Si-Schmelze aus und beeinflusst die Segregation und die Bildung von
Ausscheidungen. Dies wird in Kap. 5.1 detailliert beschrieben.






 Lorentzkraft [N/m3] 
0          200        400    535 
 Lorentzkraft [N/m3] 
0       10000    20000  28145 
0     0,004  0,008 0,012  0,016 
Strömungsgeschwindigkeit [m/s] 
Abb. 4.7: Darstellung der induzierten Lorentzkraft und Strömungsgeschwindigkeit in a) der graphi-
thaltigen und b) der graphitfreien Konfiguration [155].
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5 Experimentelle Ergebnisse und
Diskussion
In diesem Kapitel werden die experimentellen Ergebnisse dargestellt und diskutiert.
Dabei werden die zwei unterschiedlichen Züchtungskonfigurationen (graphithaltig und
graphitfrei) und verschiedene Züchtungsgeschwindigkeiten (langsam und schnell) be-
trachtet (s. Kap. 4, Tab. 4.1). Die strukturellen Eigenschaften der gezüchteten Kristalle
werden gezielt durch die Veränderungen der Züchtungsbedingungen beeinflusst. Um ein
besseres Verständnis der Defektwechselwirkung zu erzielen, wird die Korrelation zwi-
schen Versetzungen und Ausscheidungen in Abhängigkeit von der Züchtungsgeschwin-
digkeit in beiden Züchtungsaufbauten untersucht. Der Einfluss der Züchtungsbedingun-
gen auf die Versetzungsanordnung in den gezüchteten Kristallen wird systematisch ana-
lysiert. Die Kohlenstoffkonzentration, Versetzungsdichte, Ausscheidungsbildung, Korn-
größe und -verteilung sowie die Indizierung der kristallographischen Ebenen werden als
Vergleichskriterien genommen.
5.1 Kohlenstoffverteilung
In diesem Abschnitt werden die Segregationsprofile von substitutionellem Kohlenstoff
in beiden Züchtungskonfigurationen dargestellt und diskutiert, um den Einfluss der
Züchtungskomponenten auf die Kohlenstoffverteilung zu zeigen. In Abb. 5.1a ist die
Kohlenstoffkonzentration der im graphithaltigen Züchtungsaufbau gezüchteten Kristal-
le dargestellt. Der Kristall A1 wurde langsam (Absenkgeschwindigkeit 2 mm/h) und
der Kristall A3 schnell (Absenkgeschwindigkeit 20 mm/h) gezüchtet. Es ist deutlich zu
erkennen, dass kein typischer Segregationsverlauf vorhanden ist. Die Kohlenstoffkon-
zentration liegt bei ca. 3,5x1017 At/cm3, was der Löslichkeitsgrenze des Kohlenstoffs
im festen Silizium entspricht [40, 41]. Im flüssigen Silizium unter der Berücksichtigung
des Gleichgewichtsverteilungskoeffizienten (kC,Si=0,07) beträgt die Löslichkeitsgrenze
des Kohlenstoffs 5x1018 At/cm3. Der konstante Verlauf der Kohlenstoffskonzentration
kann durch die vorhandene CO-Atmosphäre und die sehr gut durchmischte Schmel-
ze erklärt werden. Die CO-Atmosphäre entsteht aufgrund der Reaktionen zwischen
graphit- und sauerstoffhaltigen Ofenkomponenten und führt zur Sättigung der Schmel-
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ze mit Kohlenstoff bereits vor der Erstarrung. Nähere Erklärungen und thermody-
namische Berechnungen dazu sind in [39, 52, 157] detailliert beschrieben. Die hohe
Strömungsgeschwindigkeit im Graphit-Aufbau führt zu einer nahezu homogenen Ver-
teilung des in der Schmelze gelösten Kohlenstoffs (s. Kap. 4.3). Außerdem bildet sich
durch die Wechselwirkung zwischen der CO-haltigen Atmösphäre und der Schmelze
eine SiC/SiOx-Schicht auf der Si-Schmelzoberfläche. Bei den gezüchteten Kristallen ist
die SiC/SiOx-Kruste deutlich zu sehen (Abb. 5.1b) [39, 52]. Demzufolge wird die Koh-
lenstoffkonzentration bei dieser Züchtungskonfiguration durch das Gleichgewicht zwi-
schen SiC/SiOx-Schicht und dem gelösten Kohlenstoff bestimmt. Aufgrund der hohen
Strömungsgeschwindigkeit in der Si-Schmelze wird der sich vor der Phasengrenze wäh-
rend der gerichteten Kristallisation anreichernde Kohlenstoff abgeführt und im Bereich
der Kruste als SiC-Ausscheidungen abgeschieden. Somit erfolgt während der Züchtung
praktisch keine Übersättigung der Schmelze mit Kohlenstoff und das Kristallvolumen
bleibt praktisch ausscheidungsfrei, unabhängig von der Absenkgeschwindigkeit. Dies
wird durch die IR-mikroskopischen Aufnahmen der Längsscheiben in Abb. 5.1b bestä-
tigt.
Abb. 5.1: a) Axiale Kohlenstoffkonzentration Cs für die graphithaltige Konfiguration bei Absenk-
geschwindigkeiten von 2 und 20 mm/h (Kristall A1 bzw. A3 ) zusammen mit b) den gezüchteten
Kristallen und den IR-mikroskopischen Aufnahmen der Längsscheiben [155].
Analog zur graphithaltigen Konfiguration wurden bei den im graphitfreien Aufbau
gezüchteten Kristallen auch die Kohlenstoffkonzentration untersucht. In Abb. 5.2a sind
die Kohlenstoffkonzentrationsprofile für die graphitfreie Konfiguration am Beispiel von
Kristallen mit Absenkgeschwindigkeiten von 2 mm/h (Kristall B1 ) und 20 mm/h (Kris-
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tall B2 ) gezeigt. Zum Vergleich sind auch die Kohlenstoffkonzentrationen der Kristalle
dargestellt, die in der graphithaltigen Konfiguration gezüchtet wurden (vgl. Abb. 5.1a).
Die Konzentrationsprofile bei der graphitfreien Konfiguration zeigen einen kontinuier-
lichen Anstieg in axialer Richtung [37, 38]. Dieses Verhalten ist durch die nicht vorhan-
dene CO-Atmosphäre bei der graphitfreien Züchtungskonfiguration zu erklären [39, 52,
157]. Die Si-Schmelze ist demnach zu Beginn der Erstarrung nicht mit Kohlenstoff ge-
sättigt und es existiert keine SiC-Kruste an der Oberfläche, die als Nukleationsschicht
zum Abbau der Übersättigung des Kohlenstoffs in der Schmelze dienen könnte. Die feh-
lende Kruste spiegelt sich in einer glänzenden Si-Oberfläche der graphitfrei gezüchteten
Kristallen wider (s. Abb. 5.2b). Die Verteilung vom Kohlenstoff im langsam gezüchte-
ten Kristall verläuft entsprechend der Scheil-Gleichung für ein homogen durchmischtes,
abgeschlossenes System (s. Kap. 2.3) mit dem Gleichgewichtsverteilungskoeffizienten
von Kohlenstoff im Si (kC,Si=0,07) und einer Anfangskonzentration des Kohlenstoffs
C0=3,5x1017 At/cm3 [40, 41, 43]. Bei dem schnell gezüchteten Kristall weicht der Ver-
lauf der Kohlenstoffkonzentration von der Scheil-Kurve deutlich ab und wurde statt
dessen mit einem variablem Verteilungskoeffizienten angepasst (s. Gl. 2.18), was ein In-
diz für eine unvollständige Durchmischung des Kohlenstoffs in der Schmelze ist. Daraus
resultiert ein effektiver Verteilungskoeffizient 0,15 <keff< 0,7 im Bereich 0< g< 0,7,
wobei g=z/L die erstarrte Fraktion kennzeichnet (z-axiale Koordinate, L-Kristalllänge).
Abb. 5.2: a) Axiale Kohlenstoffkonzentration Cs für die graphitfreie Konfiguration bei Absenkge-
schwindigkeiten von 2 und 20 mm/h (Kristall B1 bzw. B2 ) zusammen mit b) den gezüchteten Kris-
tallen und den IR-mikroskopischen Aufnahmen der Längsscheiben [158].
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Im Vergleich zu den mit der graphithaltigen Konfiguration gezüchteten Kristal-
len tritt die Ausscheidungsbildung auch im Kristallvolumen auf, was auf den IR-
mikroskopischen Aufnahmen in Abb. 5.2b deutlich zu sehen ist. Dies ist auf die ge-
ringere Strömungsgeschwindigkeit in der Schmelze im Vergleich zum graphithaltigen
Aufbau zurückzuführen (s. Kap. 4.3). Dadurch wird der sich vor der Phasengrenze
anreichernde Kohlenstoff nicht mehr homogen in der Schmelze verteilt, was in einer
lokalen Übersättigung der Schmelze mit Kohlenstoff resultiert und zur Bildung von
Ausscheidungen führt. Bei dem schnell gezüchteten Kristall B2 tritt dies bereits ab
g> 0,7 auf. In diesem Fall verläuft der Züchtungsprozesss und die Anreicherung des
Kohlenstoffs vor der Phasengrenze schneller, sodass die Sättigungskonzentration früher
im Prozessverlauf erreicht und überschritten wird. Dagegen werden bei dem langsam
gezüchteten Kristall B1 nur vereinzelte Ausscheidungen im oberen Bereich ab g> 0,95
beobachtet (s. Abb. 5.2b). Eine detaillierte Beschreibung der Ausscheidungen und de-
ren Auswirkung auf die Mikrostruktur ist in Kap. 5.3 zu finden.
5.2 Kornstruktur
Neben der Verteilung vom substitutionellem Kohlenstoff wurde auch die Kornstruk-
tur untersucht. Dafür wurde das Bildbearbeitungsprogramm ImageJ angewendet (s.
Kap. 3.2). In Abb. 5.3 ist die Kornstruktur am Beispiel von in der graphithaltigen
Züchtungskonfiguration erstarrten Kristallen gezeigt. Die in der graphitfreien Konfi-
guration gezüchteten Kristalle weisen ähnliche Tendenzen auf. Es wurden die Quer-
scheiben jeweils von Boden, Mitte und oberem Teil der Kristalle A2 und A3 mit dem
Durchmesser von 120mm charakterisiert (s. Tab. 4.1). Der Kristall A2 wurde langsam
gezüchtet (Absenkgeschwindigkeit 5 mm/h) und der Kristall A3 schnell mit einer Ab-
senkgeschwindigkeit von 20 mm/h. Es ist zu erkennen, dass die Kornstruktur vor allem
am Boden von der Züchtungsgeschwindigkeit abhängig ist. Beim langsam gezüchteten
Kristall werden zahlreiche in radialer Richtung gestreckte Körner beobachtet. Im Ge-
gensatz dazu besitzen die Körner beim Kristall A3, der schneller erstarrt wurde, häufig
eine globulare Form.
Dies stellen auch die berechneten AV-Werte für die Bodenscheiben der beiden Kris-
talle dar (s. Abb. 5.4a). Ein AV-Wert zwischen 1 und 2 ist für die Körner mit einer
globularen Form charakteristisch. Etwa 36% der Körner auf der Bodenscheibe des Kris-
talls A2 besitzen ein AV zwischen 1 und 2, hingegen sind es beim Kristall A3 schon
ca. 43%, was auf eine globulare Kornstruktur zurückzuführen ist. Die Entstehung von
gestreckten Körnern, wie in den langsam gezüchteten Kristallen direkt am Tiegelbo-
den, wird auch beim metallurgischen Gießen beobachtet [53, 54], wobei das Gefüge
von den Verunreinigungen und der Temperatur abhängt. Eine typische Mikrostruktur
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kann dabei in drei Zonen unterteilt werden: feinkörnige Randzone, gestreckte Körner
und globulitische Zone in der Mitte. Im Fall des Kristalls A2 ist die Keimbildung über-
wiegend am Rand des Tiegels gewährleistet, sodass die Körner in Richtung der Mitte
des Tiegels wachsen. Im Fall vom Kristall A3 wird die für die Kristallisation erforderli-
che Unterkühlung aufgrund der schnellen Absenkung der Züchtungskonfiguration auch
in den zentralen Bereichen des Tiegelbodens erreicht, sodass sich ein globulares Gefüge
ausbilden kann.
Abb. 5.3: Fotos der Kornstruktur jeweils von Boden, Mitte und oberem Teil der in der graphithaltigen
Konfiguration gezüchteten Kristalle zusammen mit den entsprechenden Längsscheiben bei Absenkge-
schwindigkeiten 5 mm/h (Kristall A2 ) und 20 mm/h (Kristall A3 ) [155].
Mit fortschreitendem Kristallisationsprozess nimmt der Anteil der globularen Körner
bei allen Probenscheiben zu. In Abb. 5.4b sind die kumulativen Häufigkeiten der AV-
Werte für die Querscheiben vom Boden und für die oberen Querscheiben der beiden
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Abb. 5.4: Kumulative Häufigkeiten des Aspektverhältnisses der Kristalle mit Absenkgeschwindigkei-
ten 5 mm/h (Kristall A2 ) und 20 mm/h (Kristall A3 ): a) für die Bodenscheiben; b) für die Boden-
und oberen Scheiben [155].
Kristalle dargestellt.
Alle Kurven, ausgenommen die von der Bodenscheibe des langsam gezüchteten Kris-
talls, zeigen einen ähnlichen Verlauf, der auf eine überwiegend globulare Kornstruktur
hindeutet. Daraus geht hervor, dass der Einfluss der Absenk- bzw. Wachstumsrate in
den mittleren und oberen Bereichen des Kristalls nicht signifikant ist. Außerdem ist das
Gefüge auf den Querscheiben aus der Mitte und dem oberen Bereich der gezüchteten
Kristalle unabhängig von der am Boden induzierten Kornstruktur.
Zusätzlich zur Auswertung der Kornform der gezeigten Kristalle wurde auch die
Korngröße untersucht (s. Abb. 5.5).
Abb. 5.5: Kumulative Häufigkeiten der Körneranzahl der Kristalle mit Absenkgeschwindigkeiten
5 mm/h (Kristall A2 ) und 20 mm/h (Kristall A3 ): a) für die Bodenscheiben; b) für die Boden-
und oberen Scheiben.
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In Abb. 5.5 sind die berechneten kumulativen Häufigkeiten der Korngröße der Kris-
talle A2 und A3 bezogen auf die Körneranzahl dargestellt. Es ist zu erkennen, dass
sich die Korngröße am Boden (s. Abb. 5.5a) und im oberen Bereich (s. Abb. 5.5b)
der beiden Kristalle kaum voneinander unterscheidet. D.h. die Absenkrate hat keinen
signifikanten Einfluss auf die Korngröße. Die kumulativen Häufigkeiten der Korngröße
bezogen auf die Kornfläche weisen ähnliche Ergebnisse auf und wurden deswegen in
der vorliegenden Arbeit nicht gezeigt.
5.3 Wechselwirkung zwischen Ausscheidungen und
Versetzungen
Eine detaillierte Untersuchung zur Korrelation zwischen Ausscheidungen und Ver-
setzungen erfolgte für die beiden Züchtugskonfigurationen mittels Auflicht- und IR-
Mikroskopie (s. Kap. 3.1).Die chemische Zusammensetzung der Ausscheidungen wurde
mittels EDX im REM bestimmt (s. Kap. 3.5).
In Abb. 5.6 sind die Versetzungsdichtetopogramme jeweils aus dem Bodenbereich
und dem oberen Bereich der in der graphithaltigen Konfiguration gezüchteten Kristalle
mit Absenkgeschwindigkeiten von 5 mm/h (Kristall A2 ) und 20 mm/h (Kristall A3 )
dargestellt. Es ist deutlich zu erkennen, dass die Verteilung der Versetzungen auf den
gezeigten Proben sehr inhomogen ist, vor allem bei dem schnell gezüchteten Kristall A3.
Gebiete mit hoher Versetzungsdichte liegen direkt neben versetzungsfreien Bereichen.
In beiden Fällen erhöht sich die Versetzungsdichte mit fortschreitender Kristallisation.
Dies stimmt mit den Angaben in der Literatur [86, 87] überein und kann auf die
Multiplikation von Versetzungen aufgrund von thermischen und thermo-mechanischen
Spannungen zurückgeführt werden.
Offensichtlich spielt die Wachstumsrate eine erhebliche Rolle bei der Versetzungs-
entstehung, was auf den entsprechenden epd-Topogrammen aller Proben beobachtet
werden kann. Die Unterschiede in der Versetzungsdichte sind bereits auf den Boden-
scheiben zu erkennen. Während auf der Bodenscheibe des langsam gezüchteten Kris-
talls kaum Versetzungscluster auftreten, sind im Bodenbereich des schneller gezüch-
teten Kristalls viele Versetzungscluster zu erkennen, wobei die Versetzungsdichte bis
zu 107 cm−2 beträgt. Vergleicht man die Querscheiben aus den oberen Bereichen der
beiden Kristalle, kann festgestellt werden, dass der Kristall A3 deutlich höhere Verset-
zungsdichten aufweist.
Zur weiteren Aufklärung der Ursachen für die unterschiedlichen strukturellen Qua-
litäten der Kristalle wurden die Bodenscheiben genauer untersucht. In Abb. 5.7 sind
die IR-mikroskopischen Aufnahmen der Längsscheiben und Bodenscheiben der Kris-
talle A2 und A3 zusammen mit den entsprechenden Versetzungsdichtetopogrammen
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dargestellt. Es ist deutlich zu erkennen, dass in beiden Fällen die Ausscheidungen,
welche im IR-Bild als dunkler Kontrast erscheinen, im Bodenbereich der Kristalle auf-
treten. Die Anzahl und räumliche Verteilung der Ausscheidungen am Boden ist von
der Absenkgeschwindigkeit abhängig. Bei der kleineren Absenkrate sind die wenigen
Ausscheidungen hauptsächlich am Rand konzentriert. Mit der Erhöhung der Absenk-
geschwindigkeit sind Ausscheidungen inhomogen im gesamten Bodenbereich verteilt,
wie beim Kristall A3.
In Abb. 5.8 sind lichtmikroskopische Aufnahmen von ausgewählten Bereichen 1 und
2 auf der Bodenscheibe des mit hoher Absenkrate gezüchteten Kristalls A3 vergrö-
ßert dargestellt. Die beiden Aufnahmen zeigen verschiedene Ausscheidungen, die von
Versetzungsclustern umgeben sind. Zusätzlich wurde die chemische Zusammensetzung
der auftretenden Ausscheidungen bestimmt. Es stellte sich heraus, dass es sich dabei
um SiC-Ausscheidungen handelt. Dies dokumentieren die in der Abb. 5.9 gezeigten
REM/EDX-Aufnahmen einzelner Ausscheidungen.
Oben 
Absenkrate 5 mm/h Absenkrate 20 mm/h 
Boden 
5 mm 
5 mm 5 mm 
5 mm 
lg (epd [1/cm²]) 
4.5 4.0 5.0 5.5 6.0 6.5 7.0 
Abb. 5.6: Verteilung der Versetzungsdichte vom Bodenbereich und oberen Bereich der in der graphi-
thaltigen Konfiguration gezüchteten Kristalle A2 (Absenkgeschwindigkeit 5 mm/h) und A3 (Absenk-
geschwindigkeit 20 mm/h) [155].
Die SiC-Ausscheidungen entstehen aufgrund der Übersättigung der Si-Schmelze mit
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Kohlenstoﬀ. Im Graphit-Aufbau ist die Si-Schmelze aufgrund der Reaktionen mit der
CO-haltigen Atmosphäre mit Kohlenstoﬀ verunreinigt (s. Kap. 5.1). Bei einer höheren
Absenkrate bzw. Wachstumsrate, wie für den Kristall A3, wird die für die Keimbildung
erforderliche Unterkühlung im gesamten Bodenbereich erreicht, sodass die Si-Schmelze
mit Kohlenstoﬀ zu Beginn der Kristallisation übersättigt ist. Dies führt zu Bildung
und Verteilung der SiC-Ausscheidungen im gesamten Bodenbereich des schnell gezüch-
teten Kristalls. Beim Kristall A2 sind die SiC-Ausscheidungen dagegen überwiegend
am Tiegelrand im Bodenbereich konzentriert, weil die Erstarrung langsamer verläuft. In
diesem Fall ist die Schmelzströmung oﬀenbar ausreichend, um die Kohlenstoﬀübersät-
tigung im übrigen Bodenbereich abzubauen, sodass keine SiC-Ausscheidungen gebildet
werden.
a) Absenkrate 5 mm/h 
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Abb. 5.7: IR-mikroskopische Aufnahmen der Längs- und Bodenscheiben zusammen mit den entspre-
chenden Topogrammen der Versetzungsdichte der in der graphithaltigen Konﬁguration gezüchteten
Kristalle mit Absenkgeschwindigkeiten von a) 5 mm/h (Kristall A2 ) und b) 20 mm/h (Kristall A3 ).
Mit 1 und 2 sind die in Abb. 5.8 detailliert untersuchten Bereiche markiert [155].
Das Auftreten von Versetzungsclustern auf der Bodenscheibe des schnell gezüch-
teten Kristalls ist direkt mit der Existenz von SiC-Ausscheidungen korreliert. In
Abb. 5.7 ist deutlich zu erkennen, dass die Ausscheidungen in den Gebieten mit er-
höhter Versetzungsdichte auf der Bodenscheibe des Kristalls A3 vorliegen, wie z.B. die
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markierten Bereiche 1 und 2. Die Abb. 5.8 und 5.9 zeigen die vergrößerten Aufnah-
men dieser Bereiche, auf denen verschiedene SiC-Aussscheidungen von Versetzungen
umgeben sind. Aufgrund der unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeﬃzien-
ten von SiC-Ausscheidungen und der Si-Matrix kommt es zu thermo-mechanischen
Spannungen, welche zur Bildung von Versetzungen führen [80]. Da die auftretenden
SiC-Ausscheidungen eine Größe von einigen μm besitzen, sind die damit verbundenen
thermo-mechanischen Spannungen ausreichend groß für die Versetzungsbildung [80,
84]. Andererseits können die Versetzungen auch durch das Umwachsen der Aussschei-
dungen vom Kristall im Laufe der Erstarrung entstehen [84]. Die Vergrößerung der
bereits am Boden entstehenden Versetzungsgebiete unter dem Einﬂuss thermischer
und thermo-mechanischer Spannungen führt bei fortschreitender Kristallisation zur
Bildung von Versetzungsclustern im oberen Bereich des Kristalls.




Abb. 5.8: Vergrößerte lichtmikroskopische Aufnahmen der in Abb. 5.7 markierten Bereiche 1 und 2
mit von Versetzungen (dunkle Punkte) umgebenen SiC-Ausscheidungen [155].
Ähnlich zur graphithaltigen Konﬁguration wurde die Versetzungsdichte und deren
Wechselwirkung mit den Ausscheidungen auch an den graphitfrei gezüchteten Kristal-
len untersucht. In der Abb. 5.10 sind die Versetzungsdichtetopogramme zusammen mit
den IR-Aufnahmen der Längsscheiben und Querscheiben aus dem Bodenbereich und
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Abb. 5.9: REM-Aufnahmen der Bereiche a) 1 und b) 2 in der Abb. 5.7 und 5.8 zusammen mit den
entsprechenden EDX-Spektren.
Der Kristall B1 wurde langsam (Absenkgeschwindigkeit 2 mm/h) und der Kristall B2
schnell (Absenkgeschwindigkeit 20 mm/h) gezüchtet. Die IR-Aufnahmen zeigen die
Ausscheidungsverteilung auf den dargestellten Proben. Auf den Bodenscheiben beider
Kristalle sind keine Ausscheidungen vorhanden. Dies kann durch die geringe Kohlen-
stoffkonzentration unterhalb der Sättigungsgrenze in diesem Bereich erklärt werden
(s. Kap. 5.1). Dagegen weist die Querscheibe aus dem oberen Bereich des schnell er-
starrten Kristalls B2 einen ausgedehnten Bereich mit einer hohen Konzentration von
Ausscheidungen auf, die mit dem Ausscheidungsgebiet auf der Längsscheibe korrelieren.
Offenbar kommt es bei schneller Erstarrung im Prozessverlauf zu einer Übersättigung
des Kohlenstoffs in der Schmelze und damit zur SiC-Bildung. Dieses Resultat kann mit
der relativ geringen Strömungsgeschwindigkeit im graphitfreien Aufbau erklärt wer-
den (s. Kap. 4.3). Dadurch wird der sich bei der Kristallisation vor der Phasengrenze
anreichernde Kohlenstoff nur unvollständig in das Volumen der Schmelze abtranspor-
tiert, was zur lokalen Übersättigung führt. Dagegen erfolgt bei langsamer Prozess-
führung eine allmähliche Anreicherung des Kohlenstoffs vor der Phasengrenze, sodass
die Schmelzströmung für eine homogene Verteilung des Kohlenstoffs in der Schmelze
68 5 Experimentelle Ergebnisse und Diskussion
ausreichend ist (s. Kap. 5.1).
Unabhängig von der Absenkrate ist die Versetzungsdichte im Bodenbereich sehr
gering und beträgt ca. 104 cm−2. Im Gegensatz dazu ist die Versetzungsdichte im Aus-
scheidungsbereich des Kristalls B2 sehr hoch (bis zu 107 cm−2) und die Versetzungen
sind inhomogen im gesamten Bereich verteilt. Die Querscheibe aus dem oberen Bereich
des langsam gezüchteten Kristalls B1 weist im Vergleich zum schnell gezüchteten Kris-
tall B2 eine geringere Versetzungsdichte auf. In beiden Fällen kann die Erhöhung der
Versetzungsdichte mit fortschreitender Kristallisation aufgrund von thermischen und
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Abb. 5.10: IR-mikroskopische Aufnahmen der Längs- und Querscheiben aus dem Boden und dem
oberen Bereich der in der graphitfreien Konﬁguration gezüchteten Kristalle mit Absenkgeschwindig-
keiten von a) 2 mm/h (Kristall B1 ) und b) 20 mm/h (Kristall B2 ) zusammen mit den entsprechenden
Versetzungsdichtetopogrammen. Die Linien auf den Längsscheiben markieren die Positionen der Quer-
scheiben [158].
Auch bei den graphitfrei gezüchteten Kristallen wurden die Zusammenhänge zwi-
schen den Ausscheidungen und Versetzungen im Detail analysiert. In Abb. 5.11 ist
nochmals die Querscheibe aus dem oberen Bereich des Kristalls B2 zusammen mit
den Auﬂicht- und IR-Aufnahmen der beiden Ausscheidungsgebiete 1 und 2 gezeigt. Die
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vorhandenen Ausscheidungen auf den IR-Aufnahmen erscheinen als schwarzer Kontrast
und auf den Auflichtaufnahmen sind in diesen Bereichen konzentrierte Versetzungen zu
sehen. Der Bereich 1 enthält viele Ausscheidungen und gleichzeitig auch viele Verset-
zungen, während im Bereich 2 weniger Ausscheidungen und Versetzungen vorhanden
sind. Um den genaueren Zusammenhang zwischen Versetzungen und Ausscheidungen
festzustellen, wurden detaillierte REM/EDX-Aufnahmen von einzelnen Ausscheidun-
gen erstellt.
Abb. 5.11: Detaillierte IR- und Auflichtaufnahmen von Ausscheidungen und Versetzungen auf der
oberen Querscheibe des graphitfrei gezüchteten Kristalls B2 [158].
In Abb. 5.12 und 5.13 sind verschiedene Ausscheidungen aus dem oberen Bereich des
schnell gezüchteten Kristalls B2 zusammen mit den Auflicht-, IR und REM-Aufnahmen
dargestellt. Dabei zeigen die Auflichtaufnahmen die Erscheinungsform der Ausscheidun-
gen auf der Oberfläche und die IR-Bilder charakterisieren deren Verlauf im Volumen
der Scheibe. Aus den REM/EDX-Messungen stellte sich heraus, dass es sich bei diesen
Kristallen um ein Gemisch aus SiC- und Si3N4-Ausscheidungen handelt (s. Abb. 5.12).
Das Auftreten der SiC-Ausscheidung wurde schon am Bespiel der graphithaltigen Kon-
figuration erklärt. Die Existenz von Si3N4-Ausscheidungen wurde bereits in zahlreichen
Veröffentlichungen diskutiert, z.B. [15, 16, 26, 44]. Demnach erfolgt die Si3N4-Bildung
analog zu SiC durch die mit fortschreitender Kristallisation zunehmende Anreicherung
des Stickstoffs vor der Phasengrenze (kN,Si=7x10−4) [43] bei gleichzeitig ungenügender
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konvektiver Durchmischung der Schmelze. Somit kann es im Prozessverlauf zu einer lo-
kalen Übersättigung des Stickstoffs und damit zur Bildung von Si3N4-Ausscheidungen
im oberen Bereich der Kristalle kommen.
Abb. 5.12: IR-, Auflicht-, und REM- Aufnahmen zusammen mit EDX-Spektren von zwei Ausschei-
dungen aus dem oberen Bereich des graphitfrei gezüchteten Kristalls B2 [158].
Aus Abb. 5.12 ist ersichtlich, dass im Bereich der Ausscheidungen eine deutlich erhöh-
te Versetzungsdichte auftritt. Analog zur Ausscheidungsbildung bei den im graphithal-
tigen Aufbau gezüchteten Kristallen kann dies wieder durch die unterschiedlichen ther-
mischen Ausdehnungskoeffizienten von SiC/Si3N4 und der umgebenden Si-Matrix er-
klärt werden. Die beim Abkühlen entstehenden thermischen und thermo-mechanischen
Spannungen führen zur Bildung und Multiplikation von Versetzungen. Diese Feststel-
lung kann generell die erhöhte Versetzungsdichte beim schnell gezüchteten Kristall B2
erklären. Anderseits zeigt die Abb. 5.13 ein Gegenbeispiel. Während sich um die Aus-
scheidung in der Abb. 5.13a ein Versetzungscluster bildet, sind in der Umgebung der
Ausscheidung in Abb. 5.13b kaum Versetzungen zu sehen, trotz ähnlicher Größe und
Zusammensetzung. Das spricht dafür, dass die Anzahl und die Verteilung von Verset-
zungen in der Umgebung einer Ausscheidung nicht allein durch thermische und thermo-
mechanische Spannungen bestimmt werden. Das bestätigen auch die Versetzungsdich-
teverteilungen des Kristall B1, wobei trotz der Abwesenheit der Ausscheidungen eine
erhöhte Versetzungsdichte im oberen Bereich des Kristalls beobachtet werden kann.
Das bedeutet, dass die Ausscheidungen eine wichtige, jedoch nicht die einzige Quelle
für die Versetzungsbildung darstellen. Aus der Literatur ist bekannt, dass sowohl die
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Korngrenzen und die Kornorientierung [86, 95], das Spannungsfeld [85], als auch die
Versetzungsdynamik [53, 54, 85] selbst eine bedeutende Rolle spielen können (s. auch
Kap. 2.4.2).
Abb. 5.13: IR-, Auflicht- und REM-Aufnahmen von zwei Si3N4-Ausscheidungen aus dem oberen Be-
reich des graphitfrei gezüchteten Kristalls B2 [158].
5.4 Untersuchungen zur Versetzungsanordnung
Dieses Kapitel stellt die experimentellen Ergebnisse zur Versetzungsanordnung unter
dem Einfluss verschiedener Züchtungsbedingungen vor. Die Zusammenhänge werden
an Beispielen der in dieser Arbeit nach dem Bridgman-Verfahren im Induktionsofen
erstarrten Kristallen gezeigt. Zusätzlich werden die Ergebnisse einer Referenzprobe,
die nach dem EFG-Verfahren gezüchtet wurde, gegenüber gestellt. Die kristallographi-
schen Ebenen, auf denen sich die Versetzungen anordnen, werden eingehend analysiert
und im Zusammenhang mit den für die Versetzungsanordnung relevanten Phänomenen
diskutiert.
Typische Mikrostrukturen im nach dem Bridgman-Verfahren gezüchteten mc-Si sind
in den Abb. 5.14 und 5.15 gezeigt. Die Züchtungsgeschwindigkeit des entsprechenden
Kristalls lag dabei bei 7,5 mm/h (Kristall A4 ). Es ist deutlich zu sehen, dass die
Ätzgrübchen der Versetzungen senkrecht oder geneigt zu den Zwillingskorngrenzen an-
geordnet sind. Die Identifizierung der Zwillingsebenen und kristallografischen Ebenen,
auf denen sich die Versetzungen anordnen, erfolgte mittels Polfiguren und der „SPO“-
Methode. In den Kap. 3.5 und 3.6 sind die Methoden ausführlich beschrieben.









Abb. 5.14: Links: Mikroskopisches Bild der Anordnung von Korngrenzen und Versetzungen in einer
mc-Si Probe (Kristall A4 ). Rechts: {111}- und {211}-Polﬁguren der Körner mit den Orientierungen
O1 und O2. Die analysierten Zwillinge und Versetzungsstrukturen wurden mit A, B, C markiert.







Abb. 5.15: Links: REM-Bild der Anordnung von Korngrenzen und Versetzungen in einer mc-Si Probe
(Kristall A4 ). Rechts: {111}- und {211}-Polﬁguren der Körner mit den Korn-Orientierungen O1 und
O2. Die analysierten Zwillinge und Versetzungsstrukturen wurden mit A und B markiert. Sternchen
und durchgezogene Linien in den Polﬁguren kennzeichnen relevante Pole und zugehörige Ebenen-
Projektionen [159].
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Für das erste Beispiel in Abb. 5.14 sind die entsprechenden {111}- und {211}-
Polfiguren für jedes einzelne Korn (Orientierungen O1 und O2) dargestellt. Die Pro-
jektionen der Ebenen sind durch die dicken und deren Normalen durch die dünnen
Linien gekennzeichnet. Die zu analysierenden Zwillingskorngrenzen sind mit A und die
Versetzungsstrukturen mit B und C markiert. Es wurde festgestellt, dass der Pol A
in der {111}-Polfigur dem Korn O1 der Zwillingskorngrenzebene zugeordnet werden
kann. Dies lässt sich anhand der einfachen geometrischen Konstruktionen erklären.
Der Vektor vom Zentrum der Polfigur zum entsprechenden Pol entspricht der Projek-
tion der Normalrichtung der betreffenden Ebene und ist gleichzeitig senkrecht zu den
Spuren bzw. Projektionen der Ebene (dicke Linie). Es ist deutlich zu erkennen, dass
die Zwillingskorngrenze A in dem mikroskopischen Bild parallel zu der Projektion der
Ebene in der {111}-Polfigur ist. Das zeigt, dass die Zwillingskorngrenzebene vermutlich
eine (111)-Ebene ist. Die genauere Bestimmung der Ebenenindizes erfolgte mittels der
„SPO“-Methode und ergab die (11¯1)-Ebene. Die Versetzungsstrukturen B und C wur-
den nach dem gleichen Prinzip ausgewertet und entsprechen den (121)-Ebenen, was
auch die Berechnungen mit der „SPO“-Methode bestätigen. Dabei wurden die entspre-
chenden Konstruktionen in der {211}-Polfigur durchgeführt. Werden die Polfiguren für
das Korn O2 für diese Analyse betrachtet, ergeben sich die gleichen Schlussfolgerun-
gen, da die betrachteten Pole für beide Körner die gleiche Position in den Polfiguren
besitzen.
Ein weiteres typisches Beispiel für die Anordnung von Korngrenzen und Versetzungen
im mc-Si zeigt Abb. 5.15. Die Zwillingskorngrenzen, die als Strukturen A im REM-Bild
markiert sind, wurden anhand der Konstruktionen mit Hilfe der Polfiguren als (111)
identifiziert, da die Spuren dieser Korngrenzen zu der Projektion einer (111)-Ebene in
der {111}-Polfigur parallel sind. Es wurde festgestellt, dass die Versetzungen B sich
in den (211)-Ebenen anordnen. Die genaueren Berechnungen mit der „SPO“-Methode
ergaben für die Zwillingskorngrenzebenen die (11¯1)-Ebenen und für die Versetzungs-
strukturen (1¯12¯)-Ebenen.
Abb. 5.16 zeigt ein mikroskopisches und ein REM-Bild einer Versetzungsstruktur aus
dem Bodenbereich des Kristalls B2, der mit einer schnellen Züchtungsgeschwindigkeit
von 20 mm/h erstarrt wurde. Im Gegensatz zu den in den Abb. 5.14 und 5.15 gezeigten
Beispielen ordnen sich die Versetzungen in linearen Strukturen senkrecht zueinander
an. Dabei könnten verschiedene Versetzungsanordnungen A und B unterschieden wer-
den. Die Strukturen A befinden sich am Rand in der Abb. 5.16, während die Struk-
turen B in der Mitte dieses Bereiches zu erkennen sind. Die Versetzungsanordnungen
wurden wieder anhand der {111}- und {211}-Polfiguren ausgewertet, indem die Ebe-
nenprojektionen in den Polfiguren konstruiert und mit den Spuren der entsprechenden
Strukturen verglichen wurden. Daraus resultierte, dass die Versetzungsstrukturen A
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sich in den (111)-Ebenen und die Versetzungsstrukturen B in den (2¯11)-Ebenen an-









Abb. 5.16: Mikroskopisches und REM-Bild einer mc-Si Probe (Kristall B2 ) zusammen mit den {111}-
und {211}-Polﬁguren. Die analysierten Versetzungsstrukturen sind mit A und B markiert und die
relevanten Spuren der Ebenen durch Linien gekennzeichnet [159].
Abb. 5.17 zeigt ein Beispiel der besonderen Versetzungsstrukturen in nach dem
Bridgman-Verfahren gezüchteten mc-Si. Die untersuchte Probe wurde aus dem Bereich
der Resterstarrung des Kristalls A5 (s. Tab. 4.1) präpariert, der durch die schnelle
Erstarrung der restlichen Si-schmelze nach Aufbrechen der SiC/SiOx-Kruste entsteht
(s. Kap. 5.1). Die Versetzungen bilden eine auﬀällige Zellstruktur, wobei sie sich senk-
recht zueinander anordnen. Die Versetzungsstrukturen sind durch A und B im rechten
Bild in der Abb. 5.17 gekennzeichnet. Anhand der {111}- und {211}-Polﬁguren wurde
festgestellt, dass die Versetzungsstrukturen A sich in den (211)-Ebenen und die Verset-
zungsstrukturen B sich in den (1¯11)-Ebenen anordnen. Die genauen Indizes der Ebenen
konnten aufgrund der hohen Versetzungsdichte nicht bestimmt werden.
Zum Vergleich zu den gezeigten Beispielen im Bridgman-gezüchteten mc-Si wurde





Abb. 5.17: Mikroskopisches und REM-Bild von Versetzungen in einer mc-Si Probe (Kristall A5 )
zusammen mit den {111}- und {211}-Polﬁguren. Die analysierten Versetzungsstrukturen wurden mit A
und B markiert. Die Linien in den Polﬁguren kennzeichen die Spuren und Projektionen der zugehörigen
Kristallebenen [159].
eine Probe aus einem nach dem EFG-Verfahren gezüchteten Kristall untersucht. In
Abb. 5.18 ist ein REM-Bild zusammen mit den entsprechenden {111}- und {211}-
Polﬁguren dargestellt. Die Versetzungen bilden lineare Anordnungen parallel zu den
Zwillingsstrukturen, die in Abb. 5.18 mit A markiert sind. Mit Hilfe der entsprechenden
Polﬁguren und der „SPO“-Methode wurde festgestellt, dass die Zwillingsstrukturen
exakt den (111)-Ebenen entsprechen. Gleiches gilt für die Versetzungsstrukturen.
Die oben beschriebenen Ergebnisse zeigen, dass sich die Versetzungen entweder in den
(111)- oder (211)-Ebenen anordnen. Die (111)-Ebenen sind die bekannten Gleitebenen
der Versetzungen in Materialien mit kubischem Kristallgitter, d.h. diese Versetzungsan-
ordnungen sind auf plastische Verformung unter dem Einﬂuss der thermo-mechanischen
Spannungen zurückzuführen [53, 54]. Im Gegensatz dazu werden die Versetzungsstruk-
turen in den (211)-Ebenen vermutlich durch Erholungsprozesse verursacht, da die durch
Verformung entstehenden Versetzungsanordnungen aus energetischen Gründen insta-
bil sind. Die Erholungsprozesse im mc-Si können analog zu den Erkenntnissen aus
der Metallphysik erklärt werden [53, 54]. Demnach wird die Energie von Versetzungen
durch Poligonisation minimiert, wobei als Ergebnis eine Anordnung der Versetzungen
senkrecht zur Gleitebene sowie eine Bildung von Kleinwinkelkorngrenzen beobachtet
werden kann. Diese Prozesse d von der Temperatur abhängig.
76 5 Experimentelle Ergebnisse und Diskussion
O1 O2 O1 
A (111) 
Abb. 5.18: REM-Bild einer EFG-Probe Kristall C1 (links) zusammen mit den {111}- und {211}-
Polﬁguren für die Körner mit den Korn-Orientierungen O1 und O2. Die analysierten Strukturen
wurden mit A und die entsprechenden Pole mit Sternchen markiert. Die Linien in den Polﬁguren
kennzeichnen zugehörige Ebenen-Projektionen [159].
Anhand der experimentellen Ergebnisse unterscheiden sich die auftretenden Ver-
setzungsstrukturen in mc-Si in Abhängigkeit vom Züchtungsverfahren und den Züch-
tungsbedingungen. Während sich die Versetzungen in nach dem Bridgman-Verfahren
gezüchtetem mc-Si überwiegend in den (211)-Ebenen anordnen, sind im EFG-Material
praktisch nur Versetzungsstrukturen parallel zu den (111)-Ebenen zu ﬁnden. Dies be-
stätigt auch die Vermutung, dass es einen direkten Zusammenhang zwischen der end-
gültigen Versetzungsanordnung, der Wachstumsrate und den Abkühlungsbedingungen
gibt. Die nach dem Bridgman-Verfahren gezüchteten Kristalle mit einer geringen Züch-
tungsgeschwindigkeit (z.B. Kristall A4 ) weisen nur Versetzungstrukturen in den (211)-
Ebenen auf, was auf die langsame Abkühlung zurückzuführen ist. In diesem Fall können
nach der Verformung Erholungsprozesse stattﬁnden, bei denen sich die Versetzungen
energetisch günstig in den (211)-Ebenen senkrecht zu den (111)-Gleitebenen anord-
nen. Diese Umordnung erfolgt durch die Wechselwirkung der Versetzungen miteinander
in den parallelen (111)-Gleitebenen und den anschließenden Übergang der Versetzun-
gen in die Polygonzüge senkrecht zu den ursprünglichen Positionen [53]. Dabei bilden
sich Versetzungsstrukturen, wie z.B. Kleinwinkelkorngrenzen. Bei der schnelleren Züch-
tungsgeschwindigkeit (Kristalle B2 und A5 ) wurden Versetzungen in den (111)- und
(211)-Ebenen gefunden. Das bedeutet, dass sowohl die Verformungs- als auch die Er-
holungsprozesse sichtbar bleiben. Es sollte berücksichtigt werden, dass die Proben von
diesem Kristall aus dem Boden und dem oberen Bereich herausgeschnitten wurden,
wobei die Züchtungsgeschwindigkeit in diesen Gebieten höher als die mittlere Züch-
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tungsgeschwindigkeit ist.
Die Probe C1 aus dem EFG-Material weist nur Versetzungsstrukturen in den (111)-
Ebenen auf. Dies kann wieder durch die in diesem Fall sehr hohen Züchtungsgeschwin-
digkeiten erklärt werden. Die typischen Züchtungsgeschwindigkeiten liegen dabei bei
720 – 2200 mm/h [27, 29]. Diese schnelle Erstarrung und Abkühlung der Kristalle
führt dazu, dass die Versetzungen kaum Zeit haben sich umzuordnen und demzufolge
in den energetisch ungünstigen (111)-Gleitebenen verbleiben. Erholungsprozesse treten
in diesem Fall vermutlich nicht mehr auf.
Die in dieser Arbeit erzielte Ergebnisse liefern eine Erklärung für das aus der Li-
teratur bekannte unterschiedliche Verhalten der Versetzungen während des Temperns
von mc-Si in Abhängigkeit vom Züchtungsverfahren [87, 97, 106–109]. Das erfolgreiche
Tempern von String-Ribbon-Wafern nach der Kristallzüchtung wurde bereits in [106–
108] beschrieben, wobei eine relativ niedrige Versetzungsdichte erreicht werden kann.
Das String-Ribbon-Verfahren ist wie auch das EFG-Verfahren durch schnelle Erstar-
rung und Abkühlung charakterisiert [160]. Demzufolge ist zu vermuten, dass sich die
Versetzungen in EFG- und String-Ribbon-Materialien ähnlich verhalten und die ent-
stehenden Versetzungsstrukturen in den (111)-Gleitebenen auf eine plastische Verfor-
mung zurückzuführen sind. Die Erholungsprozesse während der Kristallzüchtung sind
aufgrund der schnelleren Erstarrung und Abkühlung unterdrückt. In diesem Fall tritt
die Erholung erst beim Hochtemperatur-Tempern nach der Züchtung auf, wobei sich
die Versetzungen durch Annihilation und Polyganisation umordnen. Aufgrund dessen
wird auch die Versetzungsdichte reduziert, wie in [106–108] beobachtet wurde.
Die Versetzungsstrukturen in nach dem Bridgman-Verfahren gezüchtetem mc-Si
bleiben durch Hochtemperatur-Tempern jedoch unverändert, was in [97, 109, 110]
festgestellt wurde. Im Vergleich zu den EFG- und String-Ribbon-Verfahren ist die
Wachstums- und Abkühlrate beim Bridgman-Verfahren sehr gering. Die Bridgman-
Kristalle zeigen die bereits erholten Versetzungsstrukturen, wobei die Versetzun-
gen senkrecht zu den Gleitebenen angeordnet sind. Dies kann durch den langsamen
Züchtungs- bzw. Abkühlungsprozess erklärt werden. In diesem Fall finden die Erho-
lungsprozesse während des Abkühlens der Kristalle statt, sodass sich die Versetzungen
in die energetisch günstigen Strukturen umordnen können. Wird ein zusätzliches Tem-
pern an den bei solchen Bedingungen gezüchteten Kristallen durchgeführt, bleiben die
Versetzungsstrukturen unverändert, da sie sich bereits in den energetisch günstigen
Konfigurationen befinden. In schnell erstarrten Bereichen können auch in Bridgman-
Kristallen Versetzungen auf (111)-Gleitebenen gefunden werden (s. Abb. 5.16 und
5.17). Offensichtlich war in diesen Fällen die Zeit für eine vollständige Erholung der
Versetzungsstrukturen nicht ausreichend, sodass die für Gleit- und Erholungsprozesse
typische Strukturen gleichzeitig vorliegen.
78 5 Experimentelle Ergebnisse und Diskussion
5.5 Einfluss der Züchtungsbedingungen und
Kristalldefekte auf die Ladungsträgerlebensdauer
In diesem Kapitel wird der Einfluss der Züchtungsbedingungen und der Einfluss der
Kristalldefekte auf die Ladungsträgerlebensdauer der gezüchteten Kristalle gezeigt.
Dies wird an Beispielen in der graphithaltigen Konfiguration erläutert. In der gra-
phitfreien Konfiguration wurden vergleichbare Resultate festgestellt.
In Abb. 5.19 sind die Längs- und Querscheiben der im graphithaltigen Aufbau mit
Absenkgeschwindigkeiten von 5 und 20 mm/h (Kristalle A2 und A3 ) gezüchtete Kris-
tallen gezeigt (s. Tab. 4.1). Es ist deutlich zu erkennen, dass sowohl auf den Längs-
scheiben als auch auf den Querscheiben des Kristalls A3 ausgeprägte Volumen- und
Randbereiche vorhanden sind. Dagegen weist der Kristall A2, der mit einer Absenkge-
schwindigkeit von 5 mm/h gezüchtet wurde, keinen Volumenbereich auf. Der Volumen-
bereich ist durch höhere Ladungsträgerlebensdauerwerte charakterisiert, während der
Randbereich ein Gebiet verschlechterter Ladungsträgerlebensdauer darstellt. Aus der
Literatur ist bekannt, dass die entstehenden Randbereiche mit einer niedrigen Ladungs-
trägerlebensdauer durch Defekte hervorgerufen werden, deren Quellen hauptsächlich
der Quarztiegel oder die Tiegelbeschichtung sind [112, 113, 116, 122]. Der Randbereich
im Boden der Kristalle wird durch Sauerstoffdefekte verursacht [112, 113], während der
Randbereich in der Kappe der Kristalle durch die Rückdiffusion von Metallen zustande
kommt [112, 113]. Die degradierte Bereiche am seitlichen Rand der Kristalle können
aus unterschiedlichen Gründen entstehen. Einerseits spielen Sauerstoffdefekte dabei ei-
ne wichtige Rolle, anderseits Fe-Defekte, wie z.B. FeB-Paare, welche die Lebensdauer
verringern [112, 113, 116, 122]. Außerdem werden auch Versetzungen und thermische
Spannungen als mögliche Ursachen für die Reduktion der Ladungsträgerlebensdauer
vermutet [129]. Nähere Erklärungen zur Verringerung der Ladungsträgerlebensdauer
in mc-Si sind in Kap. 2.4.3 beschrieben.
Die Abwesenheit des Volumenbereichs im Fall des Kristalls A2 kann durch die lang-
same Züchtungsgeschwindigkeit erklärt werden. Dadurch erhöht sich die Kontaktzeit
zwischen dem Kristall und dem Tiegel, sodass die Verunreinigungen in den Kristall
diffundieren und dort Defekte verursachen können. Anhand des gemessenen Tempera-
turverlaufs bei der Kristallisation (s. Kap. 4.1.2 und Abb. 4.3) lässt sich die Kontaktzeit
zwischen Kristall und Tiegel bestimmen. Beim schnell gezüchteten Kristall A3 beträgt
die Kontaktzeit vom Beginn der Erstarrung bis zur Raumtemperatur 9,75 h, während
der Prozess beim langsam gezüchteten Kristall A2 15,5 h dauert. Die dabei entstehende
Randschicht z.B. im Bodenbereich der Kristallmitte beträgt 10mm für den Kristall A3
und 17mm für den Kristall A2 . Die Ausdehnung der seitlichen Randbereiche der
Kristalle ist ebenso von der Kontaktzeit und Abkühlzeit abhängig.
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Insgesamt weist der Kristall A3 eine höhere Ladungsträgerlebensdauer als der lang-
sam gezüchteter Kristall auf. Im Volumenbereich des Kristalls A3 ist eine inhomogene
Verteilung der Ladungsträgerlebensdauer zu erkennen. Dieser Eﬀekt tritt sowohl auf
den Längsscheiben, als auch auf den Querscheiben aus der Mitte des schnell gezüchte-
ten Kristalls auf (s. Abb. 5.19). In Rahmen dieser Arbeit wurden diese Gebiete auf den
Querscheiben aus dem zentralen Bereich der Kristalle genauer untersucht, um Zusam-
menhänge zwischen der Mikrostruktur und der Ladungsträgerlebensdauer nachzuwei-
sen. Die Querscheiben aus dem Boden und dem oberen Bereich der Kristalle gehören
zu den Randbereichen mit den schlechten Ladungsträgerlebensdauer und wurden des-
wegen nicht genauer untersucht.
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Mitte Mitte 
0 5 10 15 20 25 30 35 40 




Abb. 5.19: Ladungsträgerlebensdauer-Topogramme der Längs- und Querscheiben aus der Mitte des
langsam gezüchteten Kristalls A2 (Absenkgeschwindigkeit 5 mm/h) und des schnell gezüchteten Kris-
talls A3 (Absenkgeschwindigkeit 20 mm/h).
Die ausgewählten Bereiche auf der Querscheibe aus der Mitte des Kristalls A3 sind in
Abb. 5.20a dargestellt und mit 1-4 markiert. Die Stellen 1 und 3 zeigen deutlich schlech-
tere Ladungsträgerlebensdauerwerte im Gegensatz zu den Bereichen 2 und 4, die eine
relativ hohe Ladungsträgerlebensdauer aufweisen. In den Abb. 5.20, 5.21, 5.22 sind
mikroskopische Aufnahmen dieser Bereiche und die Korrelation zwischen der Ladungs-
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trägerlebensdauer und der Mikrostruktur gezeigt. Dabei wurden die mikroskopischen
Aufnahmen und die Ladungsträgerlebensdauer-Topogramme übereinander gelegt und
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Abb. 5.20: a) Ladungsträgerlebensdauer-Topogramm der Querscheibe aus der Mitte des schnell ge-
züchteten Kristalls A3 zusammen mit b) den mikroskopischen Aufnahmen und Ladungsträgerlebens-
dauer-Topogrammen des markierten Bereichs 1.
In der Abb. 5.20b ist die Überlappung des mikroskopischen Bildes und des La-
dungsträgerlebensdauer-Topogramms zusammen mit der vergrößerten Mikrostruktur
aus dem Bereich 1 dargestellt, wobei in diesem Gebiet viele Versetzungscluster vorhan-
den sind. Beim näheren Vergleich der Mikrostruktur mit dem Ladungsträgerlebensdau-
er-Topogramm ist deutlich zu erkennen, dass die gelb und rot erscheinenden Bereiche
des Ladungsträgerlebensdauer-Topogramms den Versetzungsclustern entsprechen. Das
bedeutet, dass in diesem Fall die Versetzungen für die lokal geringe Ladungsträger-
lebensdauer verantwortlich sind. Das bestätigen auch in der Literatur beschriebene
Ergebnisse (s. Kap. 2.4.1).
In der Abb. 5.21 sind die mikroskopischen Aufnahmen der Felder 2 und 3 in
Abb. 5.20a gezeigt. Der Bereich 2 stellt ein Gebiet mit höherer Ladungsträgerle-
bensdauer dar, der im Ladungsträgerlebensdauer-Topogramm blau gefärbt ist und
Ladungsträgerlebensdauerwerten bis zu 40µm entspricht. Auf dem mikroskopischen
Bild ist ersichtlich, dass dieser Bereich viele Zwillingskorngrenzen enthält und keine
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Versetzungen oder andere Korngrenzen.
Aus der Literatur ist bekannt, dass die Σ3-Zwillingskorngrenzen elektrisch inaktiv
sind und demzufolge keine Rekombinationszentren darstellen, die sich negativ auf die
Ladungsträgerlebensdauer auswirken (s. Kap. 2.4.1). Der Bereich 3 enthält ähnlich wie
der Bereich 1 viele Versetzungscluster. Diese Versetzungscluster sind deutlich auf den
vergrößerten mikroskopischen Aufnahmen in der Abb. 5.21 zu sehen. Die Ladungsträ-
gerlebensdauer in diesem Bereich ist im Vergleich zum restlichen Volumenbereich der
Probe deutlich reduziert und beträgt ca. 10 µs. Analog zum Bereich 1 tragen auch hier
die Versetzungsanhäufungen zur Verschlechterung der Ladungsträgerlebensdauer bei.
2 3 
Abb. 5.21: Mikroskopische Aufnahmen und Ladungsträgerlebensdauer-Topogramme der in Abb. 5.20
markierten Bereiche 2 und 3.
Die Überlagerung des mikroskopischen Bildes und des Ladungsträgerlebensdauer-
Topogramms des Bereichs 4 ist in der Abb. 5.22 gezeigt. Hier sind die Gebiete mit
guter Lebensdauer durch schmale Streifen mit schlechter Ladungsträgerlebensdauer
voneinander getrennt. Bei der genaueren Betrachtung des überlagerten Bildes ist sehr
deutlich zu sehen, dass die ausgedehnten gelb eingefärbten Stellen mit schlechter La-
dungsträgerlebensdauer durch Korngrenzen hervorgerufen werden. Dabei handelt es
sich vor allem um zufällig orientierte R-Korngrenzen oder Korngrenzen mit höheren
CSL-Indizes, die in der Literatur als rekombinationsaktiv gelten (s. Kap. 2.4.1).
Insgesamt lässt sich feststellen, dass die Versetzungen und die Korngrenzen häufig die
Ladungsträgerlebensdauer der gezüchteten Kristalle beeinträchtigen. Es sollte jedoch
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berücksichtigt werden, dass die Rekombinationsaktivität der Versetzungen und Korn-
grenzen von ihrer Struktur und der Dekoration mit den Verunreinigungen abhängig ist
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Abb. 5.22: Ladungsträgerlebensdauer-Topogramm der Querscheibe aus der Mitte des schnell gezüch-
teten Kristalls A3 zusammen mit den mikroskopischen Aufnahmen und Ladungsträgerlebensdauer-
Topogrammen des markierten Bereichs 4.
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6 Zusammenfassung
Im Mittelpunkt der vorliegenden Arbeit standen die Untersuchungen des Einflusses
der Züchtungsbedingungen auf die Eigenschaften von mc-Si Kristallen. In diesem Zu-
sammenhang wurden Kristallzüchtungsexperimente mit einer gezielten Variation der
Züchtungsaufbauten und Züchtungsgeschwindigkeit durchgeführt. Diese erfolgten nach
dem vertikalen Bridgman-Verfahren in einer am INEMET vorhandenen Induktions-
anlage. Die Züchtungsexperimente umfassen Versuche mit einer graphithaltigen und
graphitfreien Züchtungskonfiguration. Zusätzlich wurde in den beiden Versuchsseri-
en die Absenkgeschwindigkeit bzw. Züchtungsgeschwindigkeit verändert. Dabei wur-
de zwischen langsam und schnell gezüchteten Kristallen unterschieden. Die gezüchte-
ten Kristalle wurden in Hinblick auf die Kohlenstoffverteilung, die Kornstruktur, die
Versetzungsdichte und die Verteilung der Ausscheidungen umfassend charakterisiert.
Im Rahmen dieser Arbeit wurde die Methode zur Bestimmung der Korngröße und -
Verteilung mittels der frei verfügbaren Bilderbearbeitungssoftware ImageJ optimiert
und weiterentwickelt, sodass die Kornstruktur der gezüchteten Kristallen effektiv und
detailliert analysiert werden kann.
Die in dieser Arbeit erzielten Ergebnisse tragen zu einem besseren Verständnis der
Defektwechselwirkung in mc-Si bei. Der Einsatz der graphitfreien Konfiguration führ-
te zu einem charakteristischen kontinuierlichen Anstieg der Kohlenstoffkonzentration
im Gegensatz zum üblichen graphithaltigen Aufbau. Dort ist der gelöste Kohlenstoff
aufgrund der an der Schmelzoberfläche existierenden SiC-Kruste homogen verteilt.
Die Bildung der SiC- und Si3N4-Ausscheidungen unterscheidet sich ebenfalls in bei-
den Züchtungskonfigurationen. Dies ist direkt mit der Intensität der Schmelzströmung
verbunden. Im Fall der graphithaltigen Konfiguration ist die Strömungsgeschwindigkeit
so hoch, dass das Kristallvolumen unabhängig von der Züchtungsgeschwindigkeit frei
von den Ausscheidungen bleibt. Die Ausscheidungen sind nur im Bodenbereich der ge-
züchteten Kristalle zu finden. Bei einer langsamen Absenkgeschwindigkeit sind wenige
und nur am Tiegelrand konzentrierte Ausscheidungen vorhanden, während bei einer
höheren Wachstumsrate viele inhomogen auf dem gesamten Kristallboden verteilte
Ausscheidung zu beobachten sind. Die schlechte Durchmischung im graphitfreien Auf-
bau mit schnellen Züchtungsgeschwindigkeiten führt zur einer lokalen Übersättigung
der in der Schmelze gelösten Fremdstoffe vor der Phasengrenze und somit zur Bildung
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von Ausscheidungen, sodass ein großer Bereich mit Ausscheidungen im Kappenbereich
solcher Kristalle zu finden ist. Langsame Wachstumsraten in der graphitfreien Kon-
figuration führen zu fast ausscheidungsfreien Kristallen, da in diesem Fall eine gute
Durchmischung vorliegt.
Der Zusammenhang zwischen Ausscheidungen und Versetzungsdichte wurde in der
vorliegenden Arbeit systematisch untersucht und diskutiert. In beiden Züchtungskonfi-
gurationen werden große Ansammlungen von SiC- und Si3N4-Ausscheidungen bei den
schnell erstarrten Kristallen beobachtet. In diesen Kristallbereichen wurde stets eine
stark erhöhte Versetzungsdichte nachgewiesen. Sowohl die SiC- als auch die Si3N4-
Ausscheidungen können eine wichtige, jedoch nicht die einzige Quelle für die Bildung
von Versetzungsclustern darstellen.
Bei den Untersuchungen zur Korngröße und -verteilung wurde festgestellt, dass we-
der die Art der Züchtungskonfiguration noch die Züchtungsgeschwindigkeit einen si-
gnifikanten Einfluss auf die Korngröße der gezüchteten Kristalle hat. Dagegen treten
sowohl bei der graphithaltigen als auch bei der graphitfreien Konfiguration Unterschie-
de in der Kornform auf. Am Beispiel der graphithaltigen Konfiguration wurde gezeigt,
dass in den mit langsamer Wachstumsrate gezüchteten Kristallen gestreckte Körner
am Boden ausgehend vom Tiegelrand wachsen. Weiter oben im Kristall tritt dieser
Effekt nicht mehr auf und dort ist ein globulares Kornwachstum vorhanden. Dagegen
werden in den schnell gezüchteten Kristallen vom Kristallboden bis zur Kristallkappe
überwiegend Körner mit globularer Form beobachtet.
Einen wichtigen Bestandteil dieser Arbeit stellen die systematischen Untersuchun-
gen zur Versetzungsanordnung dar. Dabei stellte sich heraus, dass die Wachstums-
bzw. Abkühlrate signifikante Auswirkungen auf die Anordnung der Versetzungen im
Kristall hat. Die endgültige Versetzungsstruktur stellt sich als das Resultat von Gleit-
und Erholungsprozessen dar. Je kleiner die Wachstumsrate, desto ausgeprägter sind die
Erholungsprozesse und desto mehr ordnen sich die Versetzungen in energetisch güns-
tigen Konfigurationen an. Gleitprozesse werden durch die Versetzungsanordnungen in
den (111)-Ebenen angezeigt, während die Erholungsprozessen mit Versetzungen in den
(211)-Ebenen verknüpft sind. Bei hohen Wachstumsraten verbleibt ein Großteil der
Versetzungen in einer energetisch ungünstigen, durch Versetzungsgleiten entstandenen
Struktur. Die Versetzungsanordnungen in nach dem Bridgman-Verfahren gezüchteten
mc-Si Kristallen wurden auch mit den Versetzungsstrukturen im EFG-Material ver-
glichen. Dort zeigen sich aufgrund der sehr hohen Züchtungsgeschwindigkeit nur die
Versetzungsstrukturen, die durch die Gleitprozesse verursacht wurden.
Der Einfluss der Züchtungsgeschwindigkeit sowie von Versetzungen und Korngrenzen
auf die Ladungsträgerlebensdauer wurde ebenfalls in der vorliegenden Arbeit gezeigt.
Dabei stellte sich heraus, dass die höheren Züchtungsgeschwindigkeiten zu Kristallen
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mit einer höheren Ladungsträgerlebensdauer führen. Die üblichen Randbereiche der
schlechten Ladungsträgerlebensdauer sind bei diesen Kristallen deutlich reduziert. Lo-
kal können Korngrenzen und Versetzungscluster die Ladungsträgerlebensdauer stark
beeinträchtigen. Dies hängt allerdings von der Art der Korngrenzen und der Verset-
zungsdichte ab.
Die in dieser Arbeit dargestellten Ergebnisse zeigen die Zusammenhänge zwischen
den Züchtungsbedingungen und der Mikrostruktur der mc-Si Kristalle. Insgesamt lässt
sich feststellen, dass im Hinblick auf die Mikrostruktur die langsamen Züchtungsge-
schwindigkeiten sowohl in der graphithaltigen als auch in der graphitfreien Konfigura-
tion bevorzugt sind. Dabei weisen so gezüchteten Kristalle wenig Ausscheidungen und
kleinere Versetzungsdichten auf. Die Reduktion der Versetzungsdichte in diesen Kris-
tallen ist zusätzlich durch die Erholungsprozesse verstärkt. Anderseits bilden sich bei
kleiner Züchtungsgeschwindigkeit ausgedehnte Randbereiche mit einer sehr geringen
Ladungsträgerlebensdauer. Bei den mit hoher Wachstumsrate gezüchteten Kristallen
haben die degradierten Randschichten dagegen nur eine geringe Ausdehnung. Im Kris-
tallvolumen existiert eine inhomogene Verteilung der Ladungsträgerlebensdauer mit
lokal stark degradierten Bereichen in der Umgebung von Korngrenzen und Versetzungs-
clustern. Die in der vorliegenden Arbeit erzielten Resultate und Erkenntnisse bilden
eine Grundlage für die weiteren Untersuchungen der Zusammenhänge zwischen Mi-
krostruktur und Züchtungsbedingungen und können auf industriell hergestellten Kris-
talle mit einem größeren Durchmesser übertragen werden. Dabei besteht weiterhin das
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